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Reaktorwerkstoffe wie Nickel-Basis-Legierungen unterliegen in sauren wässrigen
Hochtemperatur-Hochdruck-Lösungen einer starken Korrosion. Solche Bedingungen liegen
z.B. bei der Oxidation von organischen Schadstoffen in überkritischem Wasser (SCWO) vor.
In dieser Arbeit wurde die Korrosion der Nickel-Basis-Legierung 625 (NiCr22Mo9Nb) in
hydrothermalen Lösungen (T = 25-500 °C; p = 24-38 MPa) der Säuren HCI, H2S04, HN03
und H3P04, der Salze NaCI, NaHS04 und Na2S04 sowie von NaOH in An- bzw. Abwesenheit
von Sauerstoff untersucht. Versuchsparameter waren dabei die Konzentrationen der
jeweiligen Säure bzw. des Salzes (0,05-1,0 mollkg), die Konzentration von Sauerstoff (0-3,6
mollkg), der pH-Wert der Lösung und die Zeit.
Es wurde gezeigt, daß die Korrosion in sauerstoffhaltigen Säuren bis ca. 250°C vom Anion
abhängig ist. Im Temperaturbereich zwischen ca. 250 und 380-450 °C wurde in den Säuren
HCI, H2S04 und HN03 eine transpassive Auflösung der Legierung beobachtet. Aufgrund der
oxidativen Auflösung des Legierungsbestandteils Chrom als Chromat bei gleichzeitiger
Instabilität fester Nickeloxide kann unter diesen Bedingungen ein Schutz der Legierung nicht
erfolgen. Das Anion hat in diesem Temperaturbereich lediglich Einfluß auf die
Korrosionsgeschwindigkeit. Die geringe Korrosion in H3P04-Lösung konnte mit einer
Einlagerung von Phosphat in den Oxidfilm erklärt werden. Bei Temperaturen oberhalb ca.
380-450 °C korrelieren die Korrosionsraten mit den physikalischen Eigenschaften des
Lösungsmittels Wasser und sinken bei Dichten unterhalb ca. 300 kg/m3 auf geringe Werte ab.
Unter diesen Bedingungen schützte eine dichte NiO Schicht die Legierung.
Lösungen von H3P04 bei Temperaturen um 440°C und Säurekonzentrationen oberhalb 0,1
mol/kg wirken äußerst korrosiv auf die untersuchte Nickel-Basis-Legierung, was mit dem
Vorhandensein zweier Phasen unter diesen Bedingungen erklärt wurde. In sauerstofffreier
HCI-Lösung trat nur eine geringe Korrosion auf, da die Legierung über den gesamten
Temperaturbereich in ihrem passiven Zustand verbleibt. Sauerstofffreie H2S04-Lösung führte
hingegen bei Temperaturen um 200°C zu starker Korrosion hervorgrufen durch aktive
Auflösung. Zu höheren Temperaturen hin erfolgte eine Passivierung der Legierung durch
Cr(III)-Hydroxide.
Sauerstoffhaltige Lösungen der Salze NaCI, NaClJNaOH sowie Na2S04 sind weit weniger
korrosiv als die der entsprechenden Säuren. Die transpassive Auflösung bei höheren
Temperaturen wird in alkalischer NaCI-Lösung sowie in der bei hohen Temperaturen
alkalisch reagierenden Na2S04-Lösung vollständig unterdrückt, da NiO in diesem pH-Bereich
eine schützende Oxidschicht ausbildet.
Sauerstofffreie NaOH-Lösung zeigte über den gesamten Temperaturbereich keine Korrosion.
Sauerstoffhaltige NaOH-Lösungen führten hingegen zu einer starken Freisetzung von
Chromat bei überkritischen Temperaturen. Unter diesen Bedingungen bildet NaOH eine
flüssige, mit überkritischem Wasser nur wenig mischbare Phase aus, in der Chrom zu
löslichen Cr(VI)-Verbindungen oxidiert werden kann. Auch NiO kann in dieser Phase keinen





The Corrosion ofthe Nickel-Base Alloy 625
under Hydrothermal Conditions
The Influence of Temperature, Pressure, pH Value,
and Presence of the Anions Chloride, Sulfate, Nitrate, and Phosphate
on the Corrosion Behaviour
Abstract
Reactor materials such as nickel-base alloys are subject to a strong corrosion in acidic high-
temperature, high-pressure aqueous solutions. Such conditions are present e.g. during the
oxidation of organic pollutants in supercritical water (SCWO).
In this work, the corrosion of the nickel-base alloy 625 (NiCr22M09Nb) in hydrothermal
solutions (T = 25-500 °C; P = 24-38 MPa) of the acids HCI, H2S04, HN03, and H3P04, of the
salts NaCI, NaHS04, and Na2S04, and of NaOH was investigated. The experimental
parameters were the concentrations of the acid or the salt (0.05- 1.0 mollkg), the concentration
of oxygen (0-3.6 mollkg), the pH value of the solution, and the reaction time.
In acidic solutions, corrosion was dependent of the anion at temperatures up to about 250°C.
In the temperature range between 250 and 380-450 °C, a transpassive dissolution of the alloy
occurred in HCl, H2S04, and HN03 solutions. At these temperatures, a protective oxide film
cannot be formed at the surface of the alloy due to the transformation of the alloying
constituent chromium to chromate and a simultaneous instability of solid nickel oxides. The
anion has only influence on the corrosion rate. The low corrosion found in H3P04 solutions
can be explained with an incorperation of phosphate into the oxide film. At temperatures
above approx. 380-450 °C, the corrosion rates correlate with the physical properties of water
and are low with water densities being below about 300 kg/m3• Under these conditions, NiO
protects the alloy. Solutions of H3P04 are extremely corrosive at temperatures of about
440°C at acid concentrations above 0.1 mollkg. To explain this behaviour, the presence of
two phases under these conditions was postulated.
In oxygen-free HCI solution, only small corrosion occurred. The alloy remains in its passive
state over the entire temperature range. Oxygen-free H2S04 solution caused strong corrosion
at temperatures around 200°C due to active dissolution. At higher temperatures, Cr(lli)
hydroxides were formed and passivation of the alloy takes place.
Oxygen-containing solutions of NaCl, NaClINaOH, or Na2S04, respectively, are far less
corrosive than those of the acids. The transpassive dissolution at higher temperatures was
completely suppressed in alkaline NaCl solution as well as in Na2S04 solution which reacts
alkaline at high temperatures. Under these conditions, NiO formes a protecting oxide film.
Oxygen-free NaOH solution did not cause corrosion over the entire temperature range. In the
presence of oxygen, NaOH solutions led to a strong release of chromate at supercritical
temperatures. Under these conditions, NaOH formes a liquid phase unmiscible with
supercritical water. In this phase, chromium was oxidized to soluble Cr(VI) compounds and
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In den vergangenen zwei Jahrzehnten wurde Hochtemperatur- und überkritisches Wasser ein
zunehmend interessanteres Medium für chemische Reaktionen, Extraktionen und besonders
für die Oxidation organischer Schadstoffe. Mit der Zahl der Anwendungen stieg einerseits der
Bedarf an Reaktormaterialien, die den zum Teil extremen Bedingungen widerstehen können,
andererseits besteht jedoch eine große Lücke sowohl in experimentellen Untersuchungen als
auch im Verständnis der Korrosion, die unter diesen Bedingungen auftritt.
Nickel-Basis-Legierungen werden häufig als Reaktormaterialien für solche Applikationen
eingesetzt, da sie verfahrenstechnisch einfach zu handhaben sind. Diese Materialien besitzen
sowohl eine für den Einsatz als Hochdruckreaktoren hinreichend hohe mechanische Festig-
keit, als auch eine gute Korrosionsresistenz.
Im Verfahren der Totaloxidation organischer Verbindungen in überkritischem Wasser ~u­
perfritical Water Oxidation; SCWO) werden Organika - meist Schadstoffe - zusammen mit
Sauerstoff in Wasser eingebracht [Mod82]. Die unter Normalbedingungen vorliegende Mehr-
phasigkeit verschwindet beim Überschreiten des kritischen Punktes des Wassers (Tk =
374°C; Pk = 22 MPa). In dem resultierenden einphasigen System findet ein rascher und
quantitativer Umsatz der organischen Substanzen zu Kohlendioxid und Wasser statt. In An-
wesenheit von Heteroatomen wie Chlor, Schwefel oder Phosphor bilden sich darüber hinaus
die Mineralsäuren HCI, H2S04 oder H3P04• Diese sind in den oxidierenden Medien für die
Reaktormaterialien äußerst korrosiv.
H.R. Copson und G. Economy suchten im Jahre 1968 nach einem beschleunigten Korrosion-
stest für Nickel-Basis-Legierungen, mit dem sie die bis dahin üblichen Untersuchungsmetho-
den in wesentlich kürzerer Zeit simulieren konnten. Ihre Wahl fiel auf einen Korrosionstest,
bei dem der Werkstoff in Wasser bei einer Temperatur von 316°C in Anwesenheit von
10-4 mollkg Schwefelsäure und Sauerstoff im ppm-Bereich korrodiert wurde [Cop68]. Bei
Betrachtung typischer SCWO-Bedingungen, bei denen Säuren in Konzentrationen bis
0,1 mollkg und Sauerstoff im mollkg-Bereich vorliegen können, mutet das, was Copson u.
Economy ihren vergleichsweise "harmlosen" und dennoch hochkorrosiven Experimenten zur
Entschuldigung mitgaben,
"Such conditions certainly can be considered an overtest,
for they would not be expected to exist to the same degree
under normal operating conditions in pressurized water systems",




Ziel der vorliegenden Arbeit war die Untersuchung der Korrosion einer typischen Nickel-
Basis-Legierung in hydrothennalen wässrigen Lösungen. Durch Variation der Parameter
Temperatur, Dichte des Mediums und pH-Wert sollten deren Einfluß auf die Korrosionsbe-
ständigkeit des Werkstoffs untersucht werden. Des weiteren sollten die Korrosionsmechanis-
men in sauerstoftbaltigen Lösungen der Säuren HCI, H2S04, H3P04 und HN03, der Salze
NaCI, NaHS04 und Na2S04, sowie von NaOH aufgeklärt werden. Außerdem wurden Expe-
rimente durchgeführt, die die Korrosionsmechanismen in Lösungen von HCI, H2S04 und
NaOH in Abwesenheit von Sauerstoff klären sollten.
Anhand der Ergebnisse sollten die Bedingungen gefunden werden, für die die Nickel-Basis-
Legierung 625 bei SCWO-Applikationen und anderen Anwendungen in Hochtemperatur-
Wasser eine akzeptable Korrosionsresistenz zeigt.
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3.1 Das Lösungsmittel Wasser und seine Anwendungen
3.1.1 Physikalische Eigenschaften von Wasser
3
Wasser ist bei Raumtemperatur eine farblose Flüssigkeit. Das Wassermolekül besitzt eine
C2v-Symmetrie, wobei die beiden Wasserstoffatome und das zentrale Sauerstoffatom einen
Winkel von 104,3° einschließen. Die unterschiedlichen Elektronegativitäten von Sauerstoff
(3,5) und Wasserstoff (2,2) haben einen stark polaren Charakter der 96 pm langen Bindung
zur Folge, was sich im hohen Dipolmoment des Wassers (1,85 D = 6,14 10-30 C m) wider-
spiegelt. In der flüssigen Phase sind Wassermoleküle durch Wasserstoff-Brückenbindungen
mit im Durchschnitt 4,4 benachbarten Molekülen im Bereich der Nahordnung (bis 284 pm)
verbunden. Die durchschnittliche Brückenbindungsenergie beträgt dabei ca. 20 kl/mo!. Dem-
zufolge besitzt Wasser für seine Molekülmasse außerordentlich hohe Schmelz- und Siede-
punkte (0 bzw. 100°C), hohe Schmelz- und Verdampfungsenthalpien (6,0 bzw 40,7 kl/mol)
sowie eine hohe Oberflächenspannung (0,073 N/m) und Viskosität (0,0010 N s m-2 bei
20°C). Unter Normalbedingungen besitzt Wasser ein hohes Lösungsvermögen für Salze und
polare Substanzen, wohingegen sich unpolare Stoffe wie organische Lösungsmittel oder Gase







Abb.3.1: Schematisches Phasendiagramm von Wasser. Lage des Tripelpunktes bei 0,61 kPa und 0,01 °C;
Lage des kritischen Punktes bei 22,05 MPa und 374,0 °C
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Das Phasendiagramm für reines Wasser ist schematisch in Abb. 3.1 dargestellt. Die Phasen-
grenze flüssig-gasförmig beginnt im Tripelpunkt und endet im kritischen Punkt. Die Über-
gangstemperatur zwischen der flüssigen und der gasförmigen Phase (Sieden) steigt dabei mit
steigendem Druck. Dabei sinkt die jeweilige Verdampfungsenthalpie und die flüssige und
gasförmige Phase werden sich mit Annäherung an den kritischen Punkt immer ähnlicher.
Oberhalb des kritischen Punkts - dieser liegt für Wasser bei 374,0 °C und 22,05 MPa - ist
keine Unterscheidung zwischen den Phasen mehr möglich; das als "Fluid" be~eichnete Sy-
stem ist einphasig. Mit der Temperatur ändern sich die physikalischen Eigenschaften von
Wasser zum Teil drastisch. Im Vergleich zu den Werten bei Normalbedingungen sind Dichte
[Fra84a], statische Dielektrizitätskonstante [Uem80; Fra90] und Ionenprodukt [Mar81] in
überkritischem Wasser gering (vgl. Abb. 3.2) und die Stärke der Wasserstoff-Brücken geht
deutlich zurück (z.B. bei 500°C und 25 MP auf ca. 10% der Raumtemperatur-Werte [Hof97;
Iku98]). Die Abnahme der dynamischen Viskosität [Fra61; Fra84a] und die Zunahme der Ei-
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Abb. 3.2: Physikalische Eigenschaften von Wasser bei Drücken von 24 und 38 MPa. Werte nach ASME Steam
Tables [Asm92]. Der Anstieg des Ionenproduktes bei mäßig hohen Temperaturen kann mit der En-
dothermie der H20-Dissoziation erklärt werden.
Demzufolge unterscheiden sich die Lösungseigenschaften von überkritischem Wasser erheb-
lich von denen von Wasser bei Raumtemperatur:
• Die Löslichkeit von unpolaren oder schwach polaren organischen Verbindungen steigt
stark an; die meisten organischen Substanzen sind mit überkritischem Wasser voll-
ständig mischbar [Con66; Alw67; Joc78; DeL83; Kon84; Tes97].
6... _
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• Die Löslichkeit von unpolaren Gasen wie Sauerstoff und Wasserstoff steigt oberhalb
von etwa 100°C ebenfalls mit steigender Temperatur und steigendem Druck [Pra52;
Zos54; Rey70; Bar71; Cra80]. Oberhalb des kritischen Punktes liegt eine vollständige
Mischbarkeit vor [Sew81b; Jap85; Fra87].
• Die Löslichkeit von Salzen hingegen ist in überkritischem Wasser gering (in der Regel
unterhalb 100 ppm); Salze fallen demnach aus [Cop53; Jas52; Mar64; Luk75; Mar76;
Oe188; Bis89; Arm93; Oe193; Arm94; H094; Cui95; Ba196a; Tes97; Sve97].
• Die Dissoziationen von Säuren und Basen wie HCI oder NaOH nehmen in überkriti-
schem Wasser vernachlässigbar kleine Werte an (vgl. Anhang und [Mes88]). Undisso-
ziierte HCI bildet mit überkritischem Wasser eine einphasige Mischung [Bac77], wäh-
rend die bei den hohen Temperaturen flüssige NaOH (Ts = 318°C) mit SC-Wasser ein
zweiphasiges System darstellt [Luk75; H096].
Die oben gemachten Aussagen gelten streng nur für überkritisches Wasser geringer Dichte
(p < -200 kg/m3). Bei konstanter überkritischer Temperatur (z.B. 500°C) steigen mit stei-
gendem Druck sowohl Dichte, Dielektrizitätskonstante als auch konsequenterweise die Lös-
lichkeit ionischer Substanzen wieder an. So ist überkritisches Wasser hoher Dichten
(> -100 MPa) verantwortlich für geochemische Lösungsvorgänge von Mineralien und Erzen
[Bar79; Sew81b; Sve97].
Die Dissoziationskonstanten von HCI, HZS04, HN03, H3P04, NaCI und NaOH in Wasser bei
Temperaturen bis 500°C sind in Abb. 3.3 dargestellt. HCl, HZS04 und HN03 sind bei Raum-
temperatur starke Säuren, die in Wasser nahezu vollständig dissoziiert vorliegen. Mit steigen-
der Temperatur geht die Dissoziation dieser Säuren jedoch stark zurück und bei überkriti-
schen Bedingungen liegen die Säuren in Wasser undissoziiert vor. Ein im Prinzip analoges
Verhalten zeigt H3P04; deren Säurestärken sind allerdings schon bei Raumtemperatur gering,
so daß zu höheren Temperaturen hin kein wesentlicher Abfall mehr erkennbar ist. Die Disso-
ziationskonstanten von NaCI und NaOH weisen einen ähnlichen Verlauf auf wie die der Säu-
ren.
Für alle Substanzen gilt, daß ein höherer Druck (höhere Dichte) bei gleicher Temperatur die
Dissoziation begünstigt, wohingegen eine höhere Temperatur (geringere Dichte) bei gleichem
Druck zu einer Abnahme der Dissoziation führt.
Die Dissoziationen der verschiedenen Spezies bei Temperaturen oberhalb 100°C wurden von
verschiedenen Autoren gemessen bzw. berechnet. Eine Aufstellung hierüber geben die T.a-
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bellen Al bis A6 im Anhang. Darüber hinaus wurden über diese Thematik einige Übersichts-
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Abb.3.3: Dissotiationskonstanten der Säuren HCI, H2S04, HN03 und H3P04, sowie von NaCI und NaOH in
Wasser. Wenn nicht anders indiziert, entsprechen die Drücke den Sättigungsdrücken bei den jewei-
ligen Temperaturen. Die Daten von Ryzhenko u. Bryzgalin [Ryz87] gelten für einen Druck von 50
MPa.
Die geringen Konzentrationen an Salzen und Säuren in den durchgeführten Versuchen der
vorliegenden Arbeit bewirken nur eine geringe Änderung sowohl der Lage des kritischen
~.h.... _
3 Allgemeine Grundlagen 7
Punktes als auch der Dichte der Mischung im Vergleich zu der von reinem Wasser [Haa70;
Mar74]. So liegt die kritische Temperatur von 0,2 molaren Lösungen von HCI, H2S04 bzw.
H3P04 bei 375, 385 bzw. 382°C [Mar74]. Die Angaben von Dichten beziehen sich daher im
folgenden der Einfachheit halber auf die Dichten von reinem Wasser.
3.1.3 Anwendungen von überkritischem Wasser
Übersicht über die Einsatzgebiete von überkritischem Wasser
In den letzten Jahren nahm der Einsatz von überkritischem Wasser als chemisches Reakti-
onsmedium stark zu. Dabei wurden sowohl von den oben angeführten, stark veränderten Ei-
genschaften von überkritischem Wasser Gebrauch gemacht als auch von der Möglichkeit,
durch Änderung der Parameter Druck oder Temperatur ein Lösungsmittel "gewünschter" Po-
larität zu erhalten. So wurde überkritisches Wasser für die Abtrennung von Salzen aus radio-
aktiven Abfällen [Smi97], für Kohle-Cracking und -Extraktion [Ker89; Sha9Ia], für die Ex-
traktion von organischen Substanzen und Schadstoffen aus Böden [Haw94], für die Keramik-
und Hydrothermalsynthese [Tan83; Rab85; Mat89] und als Lösungsmittel für überkritische
Reaktionen wie Oxidationen, Pyrolysen und Hydratisierungen [Tow88; Sha91a; Sav95;
Kru96] eingesetzt. Daneben findet überkritisches Wasser als Medium für die Totaloxidation
von organischen Schadstoffen (SCWO) Verwendung, auf die im folgenden näher eingegan-
gen wird.
Totaloxidation in überkritischem Wasser (SCWO)
1975 beobachteten Amin et al. eine hohe Umsatzrate bei der Oxidation organischer Verbin-
dungen in überkritischem Wasser, während dieser Umsatz bei unterkritischen Bedingungen
vergleichsweise langsam erfolgte [Ami75; Mod78]. Die Anfang der Achziger Jahre von Mo-
dell [Mod82] vorgestellte Oxidation von Schadstoffen in überkritischem Wasser @uperfriti-
cal Water Oxidation; SCWO) bildet die konsequente Weiterentwicklung der sogenannten
Naßoxidation aYet Air Oxidation; WAO), die bei Temperaturen bis ca. 320°C und Drücken
bis ca. 20 MPa durchgeführt wird [Zim50; Mis95]. Aus Abb. 3.4 sind die typischen Tempe-
ratur- und Druckparameter beider Verfahren sowie die der herkömmlichen Verbrennung er-
sichtlich. Der Prozeß der SCWO-Technik ist schematisch in Abb. 3.5 dargestellt. SCWO
macht sich die O.g. vollkommenen Löslichkeiten von organischen Verbindungen und Oxidati-
onsmittel in überkritischem Wasser zunutze. Die Oxidation erfolgt in einem einphasigen Sy-
stem und aufgrund der günstigen Stofftransporteigenschaften mit hohen Raum-Zeit-
Ausbeuten und Reaktionszeiten, die meist unter einer Minute liegen. Typische Prozeßpara-
8 3 Allgemeine Grundlagen
meter sind Temperaturen zwischen 500 und 600 oe und Drücke zwischen 25 und 30 MPa.
Die Reaktionstemperaturen liegen damit weit unter denen der herkömmlichen Müllverbren-
nung; trotzdem betragen die Abbauraten der organischen Schadstoffe Ld.R. nahe 100%
[Sha91b; Bar92; Glo95; Ble97]. In neuerer Zeit wurden zudem Versuche der katalytischen
Oxidation unternommen, um durch sewo nur langsam abbaubare Substanzen wie z.B. Pyri-
din schneller oxidieren zu können [Aki96; Din96; Abr97].
p
IVerbrennung I
CxHy+ 02 --+ CO2+ H20
CxHyCI + O2--+ CO2+ H20 + HCI
T
Abb.3.4: Temperatur- und Druckbedingungen von Naßoxidation (Wet Air Oxidation WAO), Oxidation in









Cx~S + 02 --+ CO2+ H20 + H2S04
Cx~P + O2--+ CO2+ H20 + H3P04
Abb. 3.5: Prinzip des SCWO-Prozesses. In der Technik werden statt reinem Sauerstoff auch Luft, Wasserstoff-
peroxid oder Nitrat als Oxidationsmittel eingesetzt
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Bei der Oxidation von COH-haltigen Organika entstehen als Reaktionsprodukte ausschließ-
lich COz und Wasser. Beim Vorhandensein der Heteroatome Cl, S oder P in der organischen
Struktur werden darüber hinaus auch die entsprechenden Mineralsäuren HCI, HZS04 bzw.
H3P04 gebildet. Der in organischen Verbindungen enthaltene Stickstoff wird zum Großteil zu
Nz und in untergeordnetem Maße zu NzO umgewandelt. Aminogruppen werden dabei oxi-
diert, wohingegen Nitrogruppen selbst als Oxidationsmittel wirken [KiI92; Lua97]. Eine Bil-
dung weiterer Stickoxide findet aufgrund der im Vergleich zu drucklosen Verbrennungsreak-
tionen niedrigen Reaktionstemperaturen nicht statt.
Bei den typischen SCWO-Temperaturen wird eine vollständige Zerstörung von Dioxinen und
keine Neubildung aus deren Precursor-Substanzen beobachtet [vgl. Diskussion Tho91 und
Swa92].
SCWO kann prinzipiell mit allen Abwässern, die einen Anteil an organischer Matrix bis etwa
20% besitzen, betrieben werden. Eine Auswahl typischer Schadstoff-Ströme, die mit SCWO
behandelt werden können, ist aus folgender Aufstellung zu entnehmen:
• Hausmüll und Klärschlämme [Got97a; Got97b]
• Abwässer aus Papierfabriken [Coo97]
• Abfälle aus der pharmazeutischen Industrie [Joh88]
• Sondermüll und Problemstoffe wie Dioxine und andere polychlorierte Organika
[Tho91; Swa92; Tes93; Li94; Glo95; Hat97; Hir97; Sak97; Suz97; Lin98]
• Entsorgung von militärischen Substanzen wie Giftgasen [Dow93; Sha98]. Ross et al.
geben in diesem Zusammenhang die zu entsorgende Menge an solchen chemischen
Kampfstoffen allein in den Beständen der US-Armee mit 31.000 Tonnen an [Ros97]
• Sprengstoffe wie Di- und Trinitrotoluol [Har93; Li93]
• Müll in geplanten Raumfahrtstationen [Tak89]
• Müll auf Schiffen [Ric94; Sha98]
• Volumenreduktion radioaktiver Abfälle durch Oxidation organischer Bestandteile wie
Tributylphosphat und Dodekan [Jou97]
Die Nachteile von SCWO ergeben sich ebenfalls aus den verfahrenstypischen Bedingungen:
• Salze, die in überkritischem Wasser unlöslich sind, verstopfen die Reaktoren. Beson-
dere Probleme verursachen dabei die feinkörnigen, Salzniederschläge, die sich bei der
schlagartigen Ausfällung bilden, wenn eine Salzlösung mit unterkritischen Temperatu-
ren auf überkritische Temperaturen erhitzt wird. Armellini u. Tester sprechen in die-
sem Zusammenhang von einer "shock precipitation" [Arm91; Arm93; Arm94]. Dieses
Problem kann verfahrenstechnisch durch geeignete Reaktor-Konzepte gelöst werden.
Eine Aufstellung möglicher Reaktoren ist bei Schacht zu finden [Sch98].
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• In Anwesenheit von Heteroatomen wie Chlorid, Sulfat oder Phosphat führen die als
Nebenprodukte entstehenden Säuren Hel, H2S04 und H3P04 - vor allem in Anwesen-
heit von Oxidationsmitteln - zu starker Korrosion der eingesetzten Reaktormaterlalien.
Das Korrosionsproblem des SCWO-Verfahrens ist Thema dieser Arbeit.
3.2 Korrosion
3.2.1 Allgemeine Definition
Korrosion ist laut DIN 50 900 (DIN82) die "Reaktion eines metallischen Werkstoffes mit
seiner Umgebung, die eine meßbare Veränderung des Werkstoffes bewirkt [...]. In den mei-
sten Fällen ist diese Reaktion elektrochemischer Natur, in einigen Fällen kann sie jedoch auch
chemischer [...] Natur sein".
3.2.2 Elektrochemische Auflösung· Die Begriffe Immun· Aktiv· Passiv· Transpassiv
Ein Metall ist gegenüber einer oxidierenden Lösung immun, wenn das Oxidationspotential
der Lösung unter dem Potential liegt, das für eine Oxidation des Metalls notwendig ist. Das
Metall liegt ausschließlich in der Oxidationsstufe 0 vor; die Bildung oxidischer Deckschich-
ten erfolgt nicht.
Bei höheren Potentialen ist eine Oxidation und damit eine elektrochemische Auflösung des
Metalls möglich. Das Metall geht dabei unter Bildung löslicher Aquokomplexe in Lösung.
Als Reduktionsreaktionen können dabei in wässriger Lösung folgende Reaktionen ablaufen:
• Reduktion von Wasser unter Bildung von Wasserstoff. Diese Reaktion ist in sauren
Medien begünstigt; das elektrochemische Potential kann nach der Nernst'schen Glei-
chung bestimmt werden als E = 0,059 . pB [V].
• Ist Sauerstoff in der Lösung vorhanden, ist alternativ dessen Reduktion unter Bildung
von Hydroxidionen möglich. Diese Reaktion läuft bevorzugt bei hohen pH-Werten
und hohen Konzentrationen an gelöstem Sauerstoff in der Lösung ab.
• In Anwesenheit von reduzierbaren Anionen wie Nitrat oder Sulfat kann darüber hinaus
deren Reduktion erfolgen.
"Unedle" Metalle reagieren in der Regel mit Säure unter Bildung von Metallionen und Was-
serstoff. Die resultierende Auflösungsstromdichte - ein Maß für die Menge der in Lösung
gehenden Metallionen - ist hoch. Das Metall befindet sich in seinem aktiven Bereich. Bei
Anlegen eines höheren äußeren Potentials kann die Auflösungsstromdichte um Größenord-
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nungen absinken. Grund hierfür ist die Bildung eines undurchlässigen, isolierenden Oxid-
films, der das darunterliegende Metall schützt. Schönbein, der Entdecker dieses Phänomens,
nannte das Metall passiv [SchI836]. In der Tat findet in diesem Bereich - trotz einer thermo-
dynamisch begünstigten Auflösung - keine Reaktion statt und das an sich unedle Metall ver-
hält sich wie ein Metall, das in der elektrochemischen Spannungsreihe bei viel positiveren
Werten zu finden ist. Monnartz beschrieb 1911 als erster den passivierenden Einfluß von
Chrom bei Eisen-Chrom-Legierungen, wofür allerdings eine Mindestkonzentration an Chrom
notwendig ist [Monll]. Das Phänomen der Passivität wurde dabei lange technisch ausgenutzt,
bevor seine Ursache erklärt werden konnte. Uhlig schreibt in diesem Zusammenhang [Uh177]:
"Like electricity, the phenomenon of passivity was widely applied to useful purposes long
before the underlying nature of the phenomenon was fully or even adequately understood."
Die Idee eines gebildeten Oxidfilms auf der Metalloberfläche geht auf Michael Faraday zu-
rück, doch bestanden noch Anfang des 20. Jahrhunderts ernsthafte Zweifel an dieser Theorie
und es wurden alternativ "modifizierte Metallstrukturen" auf der Oberfläche für die Passivität
verantwortlich gemacht [Uh177]. Nachfolgende Untersuchungen ergaben, daß schützende
Passivfilme entweder Isolatoren oder Halbleiter sind [Sat82; Str88].
Bei höheren elektrochemischen Potentialen kann ein plötzlich einsetzender Anstieg der
Stromdichte beobachtet werden. Dieses transpassive Potential kann durch verschiedene Re-
aktionen ausgelöst werden:
• Bildung eines Oxides höherer Oxidationszahl, das löslich ist und abgetragen werden
kann [z.B. Ble86]. Dies ist der Fall bei Chrom, dessen schützender Cr(III)-Oxidfilm zu
löslichem Chromat oxidiert wird. Die Oxidationsstufe der in Lösung gehenden Ionen
ist in diesem Falle höher als die der Oxide im transpassiven Film.
• Umwandlung des schützenden in ein zwar nichtlösliches Oxid, das aber das darunter
liegende Metall nicht mehr schützen kann, und eine oxidative Auflösung des Metalls
zur Folge hat. In diesem Falle kann die Wertigkeit der in Lösung gehenden Metallio-
nen kleiner sein als die der höchsten Oxidationsstufe im Oxidfilm. Beispiele für Me-
talle, die dieses Verhalten zeigen sind Nickel und Eisen [z.B. Lan77]. Bei beiden Me-
tallen bilden sich im transpassiven Bereich Oxide der Oxidationsstufe III. Diese führen
zu einer Änderung der elektrischen Eigenschaften des ehemals isolierenden Oxidfilms.
Der Oxidfilm wird ionenleitend und ein Transfer von Metallionen vom Metall durch
den Film an die Lösungsgrenzschicht ist möglich. Die Wertigkeit dieser Ionen ist in
beiden Fällen 11.
• Alternativ zur Metalloxidation kann bei stark positiven Potentialen Sauerstoff-
Freisetzung durch Oxidation von Wasser erfolgen. Diese Konkurrenzreaktion ist bei
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halbleitenden Oxidfilmen in der Regel der Metallauflösung untergeordnet [Roa77;
Lan77].
Die hohen Geschwindigkeiten der transpassiven Auflösung können zu einer Übersättigung an
Korrosionsprodukten an der Oberfläche führen und ein Ausfallen von Metallsalzen zur Folge
haben [Lan77; Dat80; Cor96]. Daraus resultiert ein starker Abfall des elektrochemischen Po-
tentials über den sehr dünnen Salzfilm hinweg, was zu einer gleichmäßigen Auflösung der
Metalloberfläche führt. Dieses Phänomen findet beim Elektropolieren von Metallen techni-
sche Anwendung [Hoa50; Dat73; Dat80; Ala82; Pon87; Sin95; Cor96]. Die Auflösung ist in
diesem Fall abhängig von der Auflösungsgeschwindigkeit der Salze bzw. deren Abtransport
in die Lösung; d.h. die Reaktion ist diffusionskontrolliert. Die Auflösungsgeschwindigkeit
selbst kann in diesem offenen Gleichgewicht in erster Näherung mit der Löslichkeit der ent-
sprechenden Salze gleichgesetzt werden [GaI77].
Die gemessenen transpassiven Potentiale können erheblich höher sein als die der reinen Oxi-
dationsreaktionen, da sowohl für den Ionentransfer als auch für die Oxidation nichtleitender
Oxide Überspannungseffekte auftreten können. So liegen die Potentialwerte für die Oxidation
von Cr(III)Oxid zu Chromat bei einem pH-Wert von 7 bei +0,7 V. Für die transpassive Auf-
lösung von metallischem Chrom bzw. chromhaltigen Legierungen werden unter vergleichba-
ren Bedingungen hingegen Potentiale bis zu +0,9 V gemessen [Heu77; Ram85; Pon87;
Abd95; Voi95].
Die elektrochemischen Potentiale sind meist abhängig vom pH-Wert der Lösung. Aus diesem
Grund ist es sinnvoll, Potential-pH-Diagramme für Metalle zu erstellen. Solche Diagramme
werden nach ihrem Erstautor Marcel Pourbaix als "Pourbaix-Diagramme" bezeichnet. Aus
ihnen kann die thermodynamisch bevorzugte Verbindung bei der jeweiligen Potential-pR-
Kombination entnommen werden. Ist beispielsweise die thermodynamisch stabile Spezies
löslich, ist ein passives Verhalten des Metalls in diesem Bereich unwahrscheinlich. Da Pour-
baix-Diagramme allerdings nur rein thermodynamische Aspekte berücksichtigen und kineti-
sche Betrachtungen außer Acht lassen, kann trotzdem Passivität vorliegen, wenn die Auflö-
sungsgeschwindigkeit eines festen Oxids zu einer thermodynamisch bevorzugten löslichen
Verbindung gering ist. Andererseits bedeutet das Vorliegen einer unlöslichen Verbindung
nicht zwangsläufig Passivität, da für diese die Bildung eines porenfreien Films notwendige
Voraussetzung ist [Ino96]. Ein weiteres Problem bei der Voraussage von Korrosionsphäno-
menen aus Pourbaix-Diagrammen besteht darin, daß die chemische Zusammensetzung der
korrodierenden Lösung in Löchern und Rissen nicht notwendigerweise mit der der freien Lö-
sung übereinstimmen muß. Lokale Übersäuerung kann demnach eine Instabilität eines Oxides
zur Folge haben, die nach der chemischen Zusammensetzung der freien Lösung nicht vermu-
tet werden konnte [Kri97a].
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Da sich die Thermodynamik chemischer Reaktionen mit der Temperatur ändert, muß für jede
Temperatur ein separates Pourbaix-Diagramm erstellt werden. Pourbaix-Diagramme bei ho-
hen Temperaturen können sich dabei erheblich von denen bei Raumtemperatur unterscheiden.
In Abb. 3.6 ist der Zusammenhang zwischen aktivem, passivem und transpassivem Bereich
von Chrom und dessem Pourbaix-Diagramm schematisch dargestellt. Da Chrom gut schüt-
zende Oxidfilme ausbildet, stimmen hier das Vorhandensein eines unlöslichen Oxids und die
Passivität gut überein.
O-+------r--------.-----~
-1,1 +0,7 Potential (V)
Abb. 3.6: Potential-PH-Diagramm ("Pourbaix-Diagramm ") für Chrom bei 25°C (unten) und die Auswirkun-
gen aufdie Strom-Spannungskurve (oben). Überspannungs-Ejfekte sind nicht berücksichtigt.
3.2.3 Chemische Auflösung
Neben der elektrochemischen Auflösung ist die Geschwindigkeit der Auflösung sowohl von
Metalloxiden als auch von eventuell entstandenen Korrosionsprodukten wie Chloriden maß-
geblich für die Kinetik der Korrosion. Die meisten Metalloxide lösen sich sowohl in sauren
als auch in alkalischen Lösungen, d.h. sie besitzen amphoteren Charakter, was am Beiespiel
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von Nickel gezeigt werden soll. In sauren Lösungen löst sich NiO unter Bildung löslicher
Aquokomplexe (formal Ni2+). In stark alkalischen Lösungen findet hingegen eine Bildung
von löslichen Hydroxykomplexen vom Typ [Ni(OH)6t- statt. Die chemische Auflösung spielt
eine wesentliche Rolle im Passivbereich der Metalle [Der75; Kov75; Mac80]. Da der Passiv-
film im Idealfall einen Isolator darstellt, der keine elektrochemische Reaktion erlaubt, ist die
einzige Möglichkeit, ein ideal passives Metall in Lösung zu bringen, dessen chemische Auflö-
sung. Die chemische Auflösung solcher ideal passiven Metalle ist zwar in der Regel in Was-
ser bei Raumtemperatur vernachlässigbar klein, wird aber in wässrigen Hochtemperaturlö-
sungen, in denen die Kinetik chemischer Prozesse stark beschleunigt wird, immer relevanter.
3.2.4 Das elektrochemische Verhalten von Nickel
Unterhalb eines Potentials von ca. -0,4 V kann Ni kein stabiles festes Oxid ausbilden. In die-
sem Potentialbereich löst sich Ni zweiwertig unter Bildung von Ni2+ auf. Die Auflösung er-
folgt wahrscheinlich über adsorbierte NiOH-Verbindungen [Sat64; Epe72; Rea80; Ita97a].
Geschwindigkeitsbestimmend scheint hierbei die oxidative Ablösung des adsorbierten NiOH
als NiOW zu sein [Ita97]. Bei höheren Potentialen bildet Nickel stabile feste Oxide und Pas-
sivierung setzt ein. Frühe Untersuchungen identifizierten die passivierende Spezies als reines
Ni(OHh [Dav63; Oku74; Oht79; Pai80] bzw. reines NiO [Arn60; Sat63; Pet68; Sat74; Dic77;
Heu77; Oht77; Har83]. Bei niedrigen Potentialen wird dabei zunächst Ni(OH)2 gebildet; bei
höheren vornehmlich NiO [Oku74; Ord77; Oht77; Ob195; Die77; MeI96]. Neuere Arbeiten
beschreiben hingegen eine Duplexstruktur des Oxidfilms, bei der metallnah NiO und lösungs-
nah a-Ni(OHh vorliegen [Har83; Hah87; Hop89; Hop90; Sun95; Me196]. Dabei entsteht der
innere, schützende NiO-Film direkt durch Oxidation von metallischem Ni, wohingegen sich
der wasserhaitige, poröse äußere Film durch Niederschlag von Hydroxiden aus der Lösung
bildet. Dieser Duplex-Charakter ist besonders ausgeprägt in alkalischer Lösung, wo die Lös-
lichkeit der Oxide und Hydroxide vergleichsweise gering ist und ihre Auflösung daher lang-
samer erfolgt als deren Bildung. In saurer Lösung ist die Löslichkeit von Ni(OHh hoch und
der äußere Oxidfilm verhältnismäßig dünn. Nickel löst sich im Passivbereich zweiwertig
[Der75; Mac80; Oku95].
Bei transpassiven Potentialen kann eine reversible Oxidation zu Ni(llI)-Verbindungen statt-
finden. Dabei wird sowohl eine Oxidation des Passiv-Hydroxids zu nicht-schützendem 'Y-
NiOOH und dessen schnelle Auflösung als Ni3+ diskutiert, als auch eine Bildung von
NiOOH- I Inseln" im Inneren des Films selbst [Die77; Oht79; Har83; Ked85; Hah87; Hop89;
Hop90]. Die Ne+-Ionen beeinflussen die elektronischen Eigenschaften des Films, ermögli-
chen Ionentransport durch den Film hindurch und führen zur Auflösung des Metalls als Ni2+
[Heu77; Rea80; Oha85; Ita97a]. Eine Bildung weiterer Ni(llI)- bzw. Ni(IV)Oxide, wie sie in





















Potential-pR-Diagramme von Nickel bei 25 und 300 oe (nach [Bev97a}). Die gestrichelte senk-
rechte Linie gibt den pR-Wert an, der durch die reine Eigendissoziation von Wasser vorliegt
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früheren Arbeiten vermutet wurden [Dav63; Pet68; Fe172; Sat74; Oku74; Lan77; Dro77;
Dat79], werden in der neueren Literatur nicht mehr beschrieben.
Bei hohen Auflösungsgeschwindigkeiten - z.B. während des Vorgangs des Elektropolierens -
kann die Auflösung der Korrosionsprodukte geschwindigkeitsbestimmend werden. In diesem
Fall bildet sich ein nicht-schützender Film aus Ni2+ und dem jeweiligen Anion der Lösung
(z.B. Sulfat) [Hoa50; Gil69; Tur73; Jou76; Dat77; Oha85; Cor96]. Die Ausbildung eines sol-
chen Salzfilms geringerer Löslichkeit führt zu einer verzögerten Auflösung und wird als se-
kundäre Passivierung bezeichnet.
Potential-pH-Diagramme (Pourbaix-Diagramme) von Nickel bei erhöhten Temperaturen wur-
den von zahlreichen Autoren entwickelt [Cow71; Mac79a; Mac79b; Che83; Bev92; Cub93;
Bev97a]. In Abb. 3.7 sind die Potential-pH-Diagramme von Nickel bei 25 und 300°C darge-
stellt (nach [Bev97a]). Dabei zeigt sich, daß bei 25°C als stabile feste Form ß-Ni(OH)z vor-
liegt, das bei höheren Temperaturen zu NiO dehydratisiert. Die Stabilität des festen Oxides
weitet sich mit höheren Temperaturen in den sauren Bereich aus; trotzdem bleibt NiO auch
hier bei niedrigen pH-Werten thermodynamisch instabil. Auch bei höheren Temperaturen
zeigt NiO noch eine gute Beständigkeit gegenüber der Oxidation zu Ni(III)-Spezies.
Abb.3.7:
3.2.5 Das elektrochemische Verhalten von Chrom
Im aktiven Bereich wird Chrom zu zweiwertigem Cr2+ oxidiert. Ein stabiles Oxid existiert in
wässriger Lösung nicht und die Auflösungsstromstärke ist hoch [EIB77; Oku85; Hau87;
Bjö91; Vya94]. Als Mechanismus dieser Reaktion formulieren Okuyama et al. einen Zwei-
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Stufen-Mechanismus, bei dem zunächst CrOH auf der Oberfläche gebildet wird [Oku85].
Dieses wird weiter zu crOw oxidiert und desorbiert im geschwindigkeitsbestimmenden
Schritt. Diese aktive Auflösung zeigt eine Abhängigkeit vom pH-Wert der Lösung, ist aber
unabhängig von der Konzentration anwesender Anionen [Bjö91].
Oberhalb ca. -0,35 V findet eine Oxidation zu dreiwertigen Cr-Verbindungen statt. Chrom
kann unter diesen Bedingungen stabile, schützende Oxide bilden; Chrom wird passiviert.
Über die genaue chemische Zusammensetzung des Oxidfilms finden sich in der Literatur sehr
widersprüchliche Aussagen. Frühe Arbeiten beschreiben den Film vor allem als reines kri-
stallines Cr203 bzw. als Cr203 mit Einlagerungen von CrOOH [Heu63; Mar66; ElB77;
Heu77].
Ein kristalliner Oxidfilm auf Chrom würde allerdings nicht dessen hohen Schutzcharakter
erklären. In einem solchen Falle könnte Ionentransport über die Korngrenzen erfolgen, was
eine erhöhte Auflösung des darunter liegenden Metalls im Passivbereich zur Folge hätte
[Rev77; Feh77; Feh95]. Aus diesem Grund vermuteten Revesz und Kruger einen nicht-
kristallinen Charakter des Passivfilms auf Chrom [Rev77]. Dieser Idee folgten auch Moffat
und Latanision (1992), die für den nicht-kristallinen Charakter des Oxidfilms die Vielzahl der
möglichen Liganden (OH'; 0 2- und H20) um das oktaedrisch koordinierte Zentralatom Cr
3
+
verantwortlich machen, die den Aufbau einer Fernordnung im Film verhindern [Mof92].
Neuere XPS-Untersuchungen deuten auf einen zweischichtigen Aufbau des Films hin. Dabei
besteht der innere Film aus entwässertem Cr203 bzw. CrOOH, der äußere aus wasserhaItigern
CrOOH bzw. Cr(OHh [ShI85; Sun90; Mau94; Cos95]. Die Gesamtdicke des Films beträgt je
nach Medium 0,5 bis 3 nm [Sug80; Mof92; Me192; Cos95]. Bei höheren elektrochemischen
Potentialen wird zunächst eine Entwässerung der äußeren Oxidfilmschichten beobachtet
[ShI85; Mau94]. Oberhalb ca. +0,9 Verfolgt in saurer Lösung ein starker Anstieg des Auflö-
sungsstroms. Dieser Anstieg wurde schon früh der Bildung von löslichem Chromat an der
Oberfläche zugeordnet [Heu63; Pli69; Arm71; ElB77; Mof94]. Dabei nimmt die Dicke des
Oxidfilms ab [Sug80; Hau87]. Geschwindigkeitsbestimmend für diese Reaktion ist die Auflö-
sung des Chromats, was sich demnach an der Oberfläche als Film ausbildet [Sch96]. Für den
Mechanismus der Oxidation wurden eine Reihe von Mechanismen vorgeschlagen, von denen
die meisten über intermediäre Cr(IV)- und Cr(V)-Zwischenstufen verlaufen [z.B. Kno72].
Neuere Untersuchungen beschreiben jedoch keine experimentellen Hinweise auf solche Zwi-
schenstufen und favorisieren deshalb eine direkte Oxidation von Cr(III) zu Chromat [Bec86;
Mel92; Ita95; Sch96]. Bojinov et al. fanden zudem eine deutlich höhere transpassive Auflö-
sung des Chroms in sauren im Vergleich zu neutralen Sulfatlösungen [Boj98].
In der Lösung vorhandene Anionen wie Sulfat oder Chlorid lagern sich zwar in die äußeren
Bereiche des Oxidfilms ein, haben aber keinen Einfluß auf die Lage des transpassiven Poten-
tials [Heu63; Mau94; Cos95].
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3.2.6 Das elektrochemische Verhalten von Molybdän
Potential-pH-Diagramme (Pourbaix-Diagramme) von Chrom bei erhöhten Temperaturen
wurden von zahlreichen Autoren entwickelt [Mac79a; Mac79b; Lee8!; Rad82; Che83;
Cub89; Hua89; Bev92; Cub93; Bev97b]. In Abb. 3.8 sind die Potential-pH-Diagramme von
Chrom bei 25 und 300°C dargestellt (nach [Lee81]). Dabei zeigt sich, daß sowohl bei 25 als
auch bei 300°C die Stabilität von Cr(III)-Verbindungen gegenüber Oxidationsmitteln mit
steigendem pH-Wert abnimmt. Diese Tendenz nimmt mit steigender Temperatur zu, d.h.
CrOOH läßt sich bei höheren Temperaturen leichter zu Chromat oxidieren als bei niedrigen.
Des weiteren zeigt sich, daß die thermodynamische Stabilität von CrOOH bei niedrigen pH-
Werten auch bei hohen Temperaturen noch gegeben ist.
Molybdän liegt im Potentialbereich zwischen -0,6 V und -0,2 V als passiviertes Metall vor.
Im sauren Bereich ist bei niedrigeren Potentialen nur metallisches Molybdän thermodyna-
misch stabil. Ein Anstieg der Stromstärke, d.h. eine aktive Auflösung, findet in diesem Poten-
tialbereich nicht statt [Bro88]. Im Passivbereich ist Molybdän von einer ca. 1,5 nm dicken
Oxidschicht bedeckt, in der Molybdän in der Oxidationsstufe von III bis V vorliegt (vgl. Ta-
belle 3.1).
Die erhebliche Diskrepanz der von den verschiedenen Autoren gefundenen Oxide muß so-
wohl der Möglichkeit einer Umwandlung während des Transfers der Proben aus der wässri-
gen Lösung in das Analyseinstrument als auch einer Umwandlung während der Analyse
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selbst (z.B. durch Sputtern) zugeschrieben werden. Bei höheren Potentialen finden die mei-
sten Autoren eine Oxidation zu Mo03, das in schneller Reaktion zu löslichem Molybdat hy-
drolysiert und die Oberfläche verläßt. Die sich bildenden M004
2
- - Ionen können an der Ober-
fläche adsorbieren und so die Anlagerung aggressiver Ionen wie Chlorid verhindern. Auf die-
ser Tatsache basiert der Schutzmechanismus von Molybdän in Edelstählen gegenüber Chlo-
rid-induzierter 10chfraß-Korrosion
Bei Anwesenheit von Sauerstoff in der Lösung wird schon bei Raumtemperatur das Potential
von Molybdän in den transpassiven Bereich verschoben.
Tabelle 3.1: Literaturübersicht über nachgewiesene Molybdänverbindungen in der Oxidschicht im passiven
und transpassiven Bereich.
Passiver Bereich
Mo02; zusätzlich Mischoxid M002,7
Mo02
kein Mo02
Mo(III)Oxid; bei höheren E Mo02
Mo02
Mo-Metall; 0 auf Oberfläche adsorbiert,
keine dreidimensionale Oxidschicht
Mo02; MoO(OHh
Mo(III)Oxid und höhere Oxide
Mo(III)Oxid und Mo(IV)Oxid
v.a. Mo(IV)Oxid und Mo(V)Oxid
Transpassiver Bereich
Mo03, Auflösung als Molybdat
Mo03; schnelle Auflösung als Molybdat
Molybdat
Mo03, Auflösung als Molybdat
Oxide verschiedener Oxidationsstufen; kein Mo02
bzw. Mo03
höhere Oxide; Mo03, Auflösung als Molybdat
Mo03; schnelle Auflösung als Molybdat
Mo(V)Oxid, das zu löslichem Molybdat oxidiert wird
Duplex-Filmstruktur: Innen Mo02, auf dem sich ein
gelartiger MoOrFilm bildet. Auflösung als Mo-













Heumann fand für die transpassive Auflösung von Molybdän als Molybdat lediglich eine Ab-
hängigkeit vom pH-Wert [Heu67]. Alkalische Lösungen begünstigen dabei die Auflösung.
Lösungen der Anionen Phosphat, Sulfat, Chlorid und Acetat zeigten ein ähnliches Auflö-
sungsverhalten, was die Unabhängigkeit der transpassiven Molybdän-Auflösung vom Anion
unterstreicht. XPS-Untersuchungen von Halada et al. wiesen bei der Reaktion von Molybdän
mit 4 molarer HCI-Lösung eine Einlagerung von Chlorid - vermutlich unter Bildung von
Oxychloriden - in der flüssigkeitsnahen Grenzschicht nach [HaI95]. Itagaki et al. fanden ei-
nen Einfluß von Chloridionen auf die Mo-Auflösung im Passivbereich; im transpassiven Be-
reich zeigte sich ein solcher Einfluß hingegen nicht [Ita96].
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Abb. 3.9: Potential-pH-Diagramme von Molybdän bei 25, 200 und 250 oe (nach [LeeS]J).
Über Potential-pH-Diagramme (Pourbaix-Diagramme) von Molybdän bei erhöhten Tempe-
raturen finden sich nur wenige Literaturstellen [Lee81; Van84]. In Abb. 3.9 sind die Potential-
pH-Diagramme von Molybdän bei 25, 200 und 250°C dargestellt [Lee81]. Daraus ist zu ent-
nehmen, daß das einzige, thermodynamisch stabile, feste Oxid Mo02 ist. Dieses kann aller-
dings schon bei Raumtemperatur leicht zu hexavalenten Spezies oxidiert werden, wobei die-
ses Verhalten mit steigendem pH-Wert zunimmt. Mit steigender Temperatur wird die "Stabi-
litätsinsel" von Mo02 immer kleiner und bei 250°C liegt über den gesamten Potential-pH-
Bereich kein thermodynamisch stabiles festes Molybdänoxid mehr vor. Es sei hier allerdings
noch einmal bemerkt, daß Potential-pH-Diagramme lediglich die stabilste Form einer Verbin-
dung darstellen; sie schließen allerdings nicht aus, daß auch andere, thermodynamisch weni-
ger stabile Formen bei einer bestimmten Potential-pH-Kombination vorliegen können, wenn
deren Umwandlung kinetisch gehemmt ist [The84; Ino96].
Passives Niob wird von einem zweilagigen Film geschützt, dessen innere Lage aus NbO und
die äußere Schicht aus amorphem a-Nb20 s aufgebaut ist, [DiQ90; DA193b]. Die Bandlücke
des n-Typ halbleitenden Oxids beträgt 3,4 V [DA193a], was dem Oxidfilm eine hohe Stabili-
tät gegenüber anodischen Potentialen verleiht. Das transpassive Durchbruchpotential wird
daher erst bei extrem hohen Werten - je nach chemischer Zusammensetzung der Lösung bis
zu 200 V - beobachtet [Böh67; Hur87; Bad89; DiQ90; DAl93a]. Die Dicke des Oxidfilms
steigt dabei mit angelegtem Potential, was auf einen teilweise porösen Charakter des Films
hindeutet [Bad89].
Bei Oxidation an Luft zeigte Niob bis 300°C eine parabolische Massenzunahme, die oberhalb
von 300°C allerdings in ein lineares Zeitgesetz übergeht[Bai96]. Dieses Verhalten wurde
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auch in Sauerstoff-Atmosphäre bei Temperaturen zwischen 500 und 900°C gefunden [Va194;
Niu96] und deutet auf die Bildung eines nicht-schützenden Oxid bei hohen Temperaturen hin.
3.2.8 Arten der Korrosion
3.2.8.1 Lochfraßkorrosion
Das Phänomen der LochfraßkoITosion wurde in vielen Übersichtsartikeln beschrieben [z.B.
Ko163; Ga177; Sat77; Kru82; Str84; Böh84; Szk86; Old87; Sat89; Kru90; Bar95; Grä96;
Jay96; Fra98]. Lochfraß tritt ausschließlich im Passivbereich von Metallen auf. Nach lokaler
Schädigung der Oxidschicht unter dem Einfluß "aggressiver" Anionen wie Chlorid wird das
darunter liegende, blanke Metall oxidativ angegriffen. Die Auflösungsstromdichte in den Lö-
chern ist dabei um fünf bis zehn Größenordnungen höher als die in der passiven Umgebung
[Hoa71].
Die Reaktionen der entstehenden Lewis-sauren Metallionen mit der Lewis-Base Wasser unter
Bildung von löslichen Hydroxy-Komplexen oder unlöslichen Hydroxiden führen gemäß fol-
genden Reaktionsgleichungen zu einer lokalen Abnahme des pH-Wertes im KOITosionsloch
gegenüber dem der freien Lösung.
Ni2+(aq) + H20 !:; NiOH+ (aq) + H+ (aq)
Cr3++ 3 H20 !:; Cr(OH)3 (s) + 3 H+ (aq)
Metalle wie Chrom, die schwer lösliche Hydroxide bilden, führen dabei zu einer stärkeren
Abnahme des pH-Wertes innerhalb des Lochs, als z.B. Nickel, dessen feste Hydroxide in sau-
rer Lösung unbeständig sind [Pou71; Str95]. Der entstehende Überschuß an positiver Ladung
im Korrosionsloch führt zu einer Migration von aggressiven Anionen aus der Lösung in das
KOITosionsloch hinein. Die Wiederausbildung der Oxidschicht (Repassivierung) kann in der
zunehmend kOITosiven Umgebung nicht erfolgen und das Metall wird an dieser Stelle be-
schleunigt aufgelöst.
Die Auslösungsmechanismen für Lochfraß-Korrosion - die lokale Zerstörung der Oxidschicht
- können in mechanische und chemische Prozesse unterteilt werden. Diese Prozesse können
wie folgt zusammengefaßt werden:
• Bei der Adsorptions-Theorie findet eine Konkurrenzadsorption von Chlorid gegenüber
passivierendem Sauerstoff an der Oberfläche des Oxidfilms statt. Durch Bildung von
Metall-Chloro-Komplexen und deren Ablösung nimmt die Dicke des Oxidfilms ab.
Dies hat wiederum zur Folge, daß der Gradient des elektrischen Feldes über den Film
steiler wird, was seinerseits die Ionenmigration durch den Film beschleunigt.
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• Penetrations-Modell: Hierbei dringt Chlorid in Fehlstellen des Oxidfilms ein und kann
so an die Metalloberfläche wandern. Alternativ wird eine Migration von Chlorid, ver-
ursacht durch den Potentialabfall über den Oxidfilm diskutiert. In beiden Fällen führt
die Reaktion mit dem Metall unter Bildung von Chloriden zur Oxidfilm-Auflösung.
• Beim sogenannten Durchbruchmechanismus wird der Oxidfilm durch Einwirkung ei-
ner mechanischen Belastung zerstört und das darunterliegende blanke Metall unter-
liegt schneller oxidativer Auflösung.
• Darüber hinaus kann Lochfraß an nicht-metallischen Einschlüssen ausgelöst werden.
Zu diesen zählen TiN [Bar94] sowie MnS [Man80; Bar94; Jan94; Böh95; Sut97]. An
diesen Fremdkörpern kann auch im Passivbereich kein stabiler, das Metall schützender
Oxidfilm ausgebildet werden.
• Lochfraß ist stark abhängig von der Oberflächenbeschaffenheit des Metalls. Rauhe
Oberflächen ermöglichen dabei die Anlagerung von aggressiven Ionen und sind anfäl-
liger gegenüber Lochfraß als mechanisch oder elektropolierte Oberflächen [Ber69;
Ga177; Heu77; Xu93; Bur95; Grä96; Ber97; Hon97; Lay97]. Burstein u. Pistorius be-
schreiben allerdings auch, daß schon gebildete Lochfraß-Keime auf polierten Oberflä-
chen eine höhere Wachstumsgeschwindigkeit aufweisen als solche auf unpolierten
Oberflächen, da bei wenigen Löchern die Stromdichte der anodischen Auflösung im
Loch höher ist als bei vielen, parallel wachsenden Löchern [Bur95].
Für jeden dieser Mechanismen existieren eine Vielzahl von experimentellen und theoretischen
Untersuchungen, die alle für den jeweiligen Mechanismus sprechen. Es ist daher anzuneh-
men, daß die eigentliche lokale Zerstörung der Oxidschicht letztendlich stark von den experi-
mentellen Bedingungen abhängt.
Die für den Prozeß der LochfraßkoITosion weiteren notwendigen Voraussetzungen werden im
Folgenden kurz zusammengefaßt:
• Für die Auslösung von Lochfraß wird die Anwesenheit eines aggressiven Anions be-
nötigt. Das aggressivste und zugleich am meisten untersuchte Anion ist Chlorid, aber
auch andere Halogenide, Sulfid, Thiosulfat und Sulfat können LochfraßkoITosion
auslösen. Die Aggressivität der Schwefelverbindungen ist dabei allerdings deutlich ge-
ringer als die der Halogenide, weshalb in Sulfid-, Thiosulfat- und Sulfatlösungen erst
bei wesentlich drastischeren chemischen Bedingungen Lochfraß beobachtet wird. Auf-
fallend ist, daß unterhalb einer bestimmten Anionenkonzentration kein Lochfraß auf-
tritt. In diesem Zusammenhang wird in der Literatur der Begriff "kritische Lochfraß-
konzentration" genannt. Diese Konzentration ist abhängig von der Temperatur und
vom angegriffenen Metall bzw. von der angegriffenen Legierung. Sie ist umso gerin-
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ger, je korrosionsanfälliger das Metall ist. Für Nickel bei 25°C beträgt die kritische
Konzentration an Chlorid, die zu Lochfraß führt, ca. 10-3 mol/l [Lum85].
• Lochfraß ist stark abhängig vom pR-Wert der Lösung. Während in sauren Lösungen
häufig Lochfraß beobachtet wird, tritt in neutralen oder alkalischen Lösungen Loch-
fraß erst bei höheren Chloridkonzentrationen auf.
• Lochfraßinitiierung wird erst oberhalb eines bestimmten Potentials (kritisches Loch-
fraßpotential) beobachtet. Die Ausbildung stabiler Löcher erfordert allerdings noch
höhere Potentiale, da Lochkeime bei nicht zu hohen Potentialen wieder einen stabilen
Oxidfilm ausbilden und repassivieren können. Erst wenn diese Repassivierung nicht
mehr stattfinden kann (oberhalb des Repassivierungspotentials) werden wachsende
Löcher beobachtet. Bei Potentialen wenig oberhalb des Repassivierungspotentials
werden kristallographisch geätzte Löcher beobachtet, was auf eine aktive Auflösung
des Metalls an der Lochoberfläche zurückzuführen ist. Sato spricht in diesem Zusam-
menhang von "active state pitting" und macht die Protonenkonzentration innerhalb der
Löcher für dieses Phänomen verantwortlich [Sat82a; Sat89; Sat90; Sat95]. Die so ent-
standenen Löcher sind in der Regel frei von Korrosionsprodukten. Zu höheren Poten-
tialen hin ändert sich die Morphologie der Löcher. Es überwiegen halbkugelige For-
men, die eine polierte Oberfläche aufweisen, überwiegen [z.B. Hoa71]. Die polierte
Oberfläche wird dabei durch eine lokale Übersättigung an Metallsalzen (z.B. NiCh),
die zu deren Ausfallen und damit zu einer Ausbildung eines "Elektropolierfilms" füh-
ren, erzeugt. Diese von Sato als "polishing pitting" bezeichnete Korrosionsmorpholo-
gie scheint im wesentlichen abhängig von der Chloridkonzentration zu sein [Sat81;
Sat82a; Sat89; Sat90; Sat95; Sat96; Lay97; Sri97]. Innerhalb dieser Löcher wurden
von vielen Autoren Korrosionsprodukte gefunden, die eine hohe Anreicherung an
Chrom zeigten. Hohe Konzentrationen an Chlorid verschieben die untere Potential-
grenze dieser Art des Lochfraßes zu tieferen Werten, so daß ein kontinuierlicher
Übergang zwischen beiden Morphologien erfolgen kann.
• Mit zunehmender Temperatur wird eine Abnahme des Lochfraßpotentials beobachtet,
d.h. die Anfälligkeit gegenüber Lochfraß steigt mit steigender Temperatur. Verschie-
dene Autoren definierten deshalb eine "kritische Lochfraßtemperatur", oberhalb der
Lochfraß beobachtet wird [z.B. Ko185; Lum85; Pos88; Aga95].
3.2.8.2 Interkristalline Korrosion
Der Begriff interkristalline Korrosion wird nach DIN 50 900; Teil 1 (DIN82) als "selektiver
Angriff der korngrenzennahen Bereiche, der bis zum Zerfall des Gefüges in einzelne Körner
führen kann", definiert. Die Endstufe der interkristallinen Korrosion wird demnach auch
Komzerfall bezeichnet. Interkristalline Korrosion beruht auf den unterschiedlichen chemi-
schen oder elektrochemischen Eigenschaften von Komgrenze und dem Kom selbst. Das Phä-
nomen der interkristallinen Korrosion wird bei hochlegierten Edelstählen und Nickel-Basis-
Legierungen häufig beobachtet und ist in zahlreichen Übersichtsartikeln beschrieben [Cow73;
Bri78; Hän79; Was89; Bru89; Abe92; Kai97]. Interkristalline Korrosion tritt in allen Poten-
tialbereichen des korrodierten Metalls auf und kann verschiedene Ursachen haben, die im
Nachfolgenden kurz dargestellt werden [z.B. Jos72; Cow73].
Im aktiven und passiven Potentialbereich werden vor allem chromverarmte Zonen angegrif-
fen. Da die Löslichkeit von Kohlenstoff und anderen Verunreinigungen in der Nickel-Matrix
bei Temperaturen unterhalb ca. 900°C gering ist, kann, wenn die Legierung bei der Fertigung
eine genügend lange Zeit in diesem Temperaturbereich behandelt wurde, eine Ausscheidung
von der Verunreinigungen z.B. in Form von Chromcarbiden an den Komgrenzen erfolgen
[z.B. Sca76].
Die untere Temperaturgrenze dieser Sensibilisierungs-Temperatur ist durch die Diffusionsge-
schwindigkeiten der Verunreinigungen in der Metallmatrix bestimmt, die mit abnehmender
Temperatur stark abnehmen. Bei geringen Temperaturen gelangen die Verunreinigungen
demnach erst nach sehr langen Auslagerungszeiten - typische Werte sind > 10000 h - an die
Komgrenzen. Die obere Temperaturgrenze wird durch die Löslichkeit der Verunreinigungen
in der Matrix bestimmt. Ausscheidungen werden nur dann beobachtet, wenn deren Konzen-
tration die Sättigungskonzentration übersteigt. Da die Löslichkeit der Verunreinigungen mit
steigender Temperatur zunimmt, existiert, abhängig von der Konzentration, eine Temperatur,
oberhalb der keine Ausscheidungsprozesse mehr erfolgen können. Die Sensibilisierungstem-
peratur liegt für die Legierung 625 zwischen etwa 600 und 900°C [Har71; Hän79; Köh91;
Ver91; Kai97].
Durch die Ausbildung von Chromcarbiden (z.B. Cr6C und Cr23C6) an den Komgrenzen ver-
armt die komgrenzennahe Region stark an Chrom. Bruemmer u. Was [Bru94] fanden bei Pro-
ben der Nickel-Basis-Legierung 600, die 1 Stunde lang bei einer Temperatur von 700°C aus-
gelagert worden waren, eine Abnahme der komgrenzennahen Cr-Konzentration auf die Hälfte
der Cr-Konzentration in den Körnern. Da die Diffusion von Chrom in der Legierung bei
Temperaturen unterhalb 500°C nur sehr gering ist, kann bei kurzen Sensibilisierungszeiten
eine Diffusion von Chrom aus dem Korninnern nicht erfolgen, und die Verarmungszone ist
schmal (unter 100 nm; [Was81; Bru89; Nor91; Bru94]). Da chromverarmte Legierungen
analog zu Legierungen mit einem geringen Chromgehalt ein anderes elektrochemisches Ver-
halten aufweisen als die benachbarten Bereiche mit höherem Chromgehalt (analog zu hoch-
chromhaltigen Legierungen), kann es zu einer Ausbildung von Lokalelementen kommen, was
zu einer bevorzugten Auflösung der unedleren, chromverarmten Komponente führt.
Im Übergangsbereich zwischen passiv und transpassiv (Potentiale größer ca. 1,0 V) sind vor
allem Verunreinigungen von Elementen wie Phosphor, Silicium und Schwefel maßgeblich für
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interkristallinen Angriff. Diese Elemente sind in Legierungen zwar nur in Konzentrationen
weit unterhalb I % enthalten, besitzen aber in der Legierung selbst eine nur geringe Löslich-
keit und wandern deshalb während der Wännebehandlung an die Korngrenzen, wo sie sich
stark anreichern [Oka78; Bru89; Bru94]. Dort bilden sie dünne, oft nur monoatomare Filme.
Verschiedene Autoren untersuchten den Einfluß verschiedener Spurenelemente auf die inter-
kristalline Korrosion von hochlegierten Edelstählen unter stark oxidierenden Bedingungen
(z.B. kochende konzentrierte Salpetersäure unter Zusatz von Chromat). Dabei zeigte sich, daß
vor allem Phosphor [Aus66; Arm68b; Aus69; Jos72; Ver75; Bri80; Bru81; Jon86; Kan91;
Abe92], Silicium [Ann68; Jos72; Ver75; Per81; Kan91; St095] und Schwefel [Jos72; Smi79;
Bru81; Jon86] einen stark negativen Einfluß auf die Beständigkeit gegenüber interkristalliner
Korrosion ausüben. Andere Elemente wie Bor und Stickstoff haben hingegen keinen oder nur
einen geringen Effekt [Arm68; Jos72].
Bei stark transpassiven Potentialen (> ca. 2,0 V) ist der Grund für interkristalline Korrosion
wiederum in den Chromcarbiden zu suchen. Unter den stark oxidierenden Bedingungen ver-
halten sich die hochchromhaltigen Carbide unedler als die umgebende Matrix und werden
wesentlich schneller zu löslichem Chromat oxidiert als die chromverarmte Umgebung
[Os066; Cow73].
3.2.8.3 Spannungsrißkorrosion (SpRK)
Das Phänomen der Spannungsrißkorrosion wurde in zahlreichen Übersichtsartikeln näher
beschrieben [Boy72; Van75; Ber76; Szk80; Bom84; Bru89; Was89; Abe92; Jon92a; Jon92b;
Bru94; New95; Reb96]. Die Norm EN ISO 7539-1 [EN95] definiert SpRK als "Synergisti-
scher Angriff auf ein Metall, verursacht durch gleichzeitiges Einwirken eines korrosiven Me-
diums und einer nominell statischen Zugspannung, welches meist zur Bildung von Rissen
führt". Dabei findet eine "verformungsarme Trennung oft ohne Bildung sichtbarer Korrosi-
onsprodukte statt". SpRK zeigt sich in metallischen Proben als Riß, der entlang des mechani-
schen Belastungsvektors durch den Werkstoff verläuft. Die Risse können sich dabei entlang
der Korngrenzen (interkristallin) oder durch die Körner selbst (transkristallin) ausbreiten.
Für ein Auftreten von SpRK ist daher neben einer korrosiven chemischen Umgebung eine
mechanische Belastung der Probe notwendig. Beide Faktoren können einen erheblichen Ein-
fluß sowohl auf den Start der SpRK als auch auf deren Fortschreiten nehmen. Generell reicht
bei einer chemisch aggressiven Umgebung eine geringere mechanische Belastungskompo-
nente zum Versagen des Materials aus, während bei weniger korrosiven Bedingungen sehr
viel größere mechanische Spannungen auf die Probe einwirken müssen, damit SpRK entste-
hen kann. Eine hohe mechanische Belastung der Probe kann zu einem Abplatzen der schüt-
zenden Oxidschicht führen, was ein chemisches Fortschreiten der Korrosion - analog dem des
Lochfraßes - zur Folge hat. In chemisch aggressiveren Umgebungen findet meist eine che-
misch induzierte lokale Zerstörung des Oxidfilms statt und Löcher bilden sich aus. An deren
gekrümmten Boden ist die mechanische Spannung um ein Vielfaches höher und Risse können
leichter entstehen (vgl. unten). Die Startmechanismen für SpRK sind bei Rebak u. Szklarska-
Smialowska [Reb96] näher beschrieben.
Die metallurgischen Faktoren, die zu SpRK führen können, sind die gleichen, die auch für
interkristalline Korrosion verantwortlich sind. Bei niedrigeren Potentialen spielen Chromcar-
bidbildung und Chromverarmung [Cho84; Bri86; Was89; Bru89; Reb93; Bru94] und in un-
tergeordnetem Maße Ausscheidungen von Verunreinigungen wie Schwefel [Cha79; Bru81]
an den Komgrenzen eine Rolle, wohingegen SpRK bei höheren Potentialen hauptsächlich auf
Ausscheidungen von Phosphor [Van75; Bru81; Jon83; Jon86; Bru89; Jac90; Bru94] und
Schwefel [Van75; Bru81] an den Komgrenzen zurückgeführt wird.
Besonders anfällig für SpRK ist ein Werkstoff, der sich im Potentialübergangsbereich zwi-
schen dem aktiven und passiven bzw. dem passiven und transpassiven Zustand befindet
[Ber76; Cha79; Com87; Cra96; Jon92]. Hier unterliegt die Rißspitze einer wesentlich höheren
Auflösungsrate als die passiven Rißwände, was an der Rißspitze zu einem starken Anstieg der
Stromdichte führt. Bei niedrigen Potentialen kann sich an der Rißspitze Wasserstoff bilden,
der atomar in das Metallgitter hineindiffundieren und zur sogenannten Wasserstoff-
Versprödung führen kann [Ind79; Ko185; Reb96; Ash97a; Ash97b; Ron97]. Schädlich sind in
diesem Zusammenhang sowohl saure Lösungen, da hier das Potential zur Wasserstoffbildung
sinkt, als auch stark alkalische Lösungen, da hier bei der oxidativen Bildung von Metallaten
ebenfalls Wasserstoff freigesetzt werden kann [Van75; Ban85; Sri92; Ron97]. Letzteres Phä-
nomen ist unter dem Begriff "caustic cracking" bekannt.
Die bei höheren Potentialen gebildeten Löcher sind häufig Keime der SpRK. Zum einen ist an
deren Böden die Oxidschicht schon zerstört, zum anderen ist hier die lokale mechanische
Spannung stark erhöht [Pic65; Miy88; Chr90; Jon92a]. Jones spricht in diesem Zusammen-
hang von "Lochfraß-induzierter SpRK" [Jon92a]. Oxidierende Bedingungen in wässrigen
Hochtemperaturlösungen, beispielsweise aufgrund der Anwesenheit von Sauerstoff, be-
schleunigen in jedem Fall das Auftreten von SpRK. Diesem Phänomen wird z.B. in Dampfer-
zeugern von Kraftwerken durch Zugabe von Hydrazin oder Sulfit entgegengewirkt. Diese
Verbindungen entfernen die oxidierenden Spezies, indem sie selbst zu Stickstoff bzw. Sulfat
oxidiert werden können [Mak97]. In Hochtemperaturlösungen reichen schon geringe Mengen
an Sauerstoff (z.B. 30 ppm bei 300°C) aus, um Edelstähle oder Nickel-Basis-Legierungen in
deren transpassiven Bereich zu überführen [Oka78]. Die von vielen Autoren beschriebene
SpRK in sauerstoffualtigen Hochtemperaturlösungen scheint deshalb in den o.g. schädlichen
Potentialübergangsbereich zwischen passivem und transpassivem Zustand eingeordnet wer-
den zu können [Sug65; Arm68a; Cop68; Ber76; Szk80; Lin81; Lju85; Gan91; Car92;
Yan92a; Reb93].
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Darüber hinaus fördert die Anwesenheit von verschiedenen Anionen SpRK. Verschiedene
Autoren führen dies auf die erhöhte elektrische Leitfähigkeit der Hochtemperaturlösung zu-
rück, die die Transportvorgänge in und aus dem an sich geometrisch ungünstigen Riß be-
schleunigt [And92; Mac96a]. Neben diesem indirekten Effekt, den alle ionischen Lösungsbe-
standteile zeigen, trägt vor allem Chlorid als oxidfilmzerstörendes Anion zusätzlich direkt
zum Auftreten von SpRK bei [Sug65; Sed73; Ver73; Jon75; Lin81; Stu97].
3.2.8.4 Korrosion in Hochtemperatur-Lösungen
Die Korrosion von Edelstählen und Nickel-Basis-Legierungen in Hochtemperaturlösungen
wurde von zahlreichen Autoren untersucht. In Anwesenheit von Chlorid zeigte sich bei ge-
nügend hohen angelegten Potentialen oder bei Anwesenheit oxidierender Ionen in der Lösung
Lochfraß bei Temperaturen oberhalb 50-150°C. Diese Temperatur ist abhängig von der Le-
gierung, von der Chloridkonzentration und vom pH-Wert der Lösung. Oberhalb dieser Tem-
peratur nimmt das Lochfraß-Potential stark ab, d.h., die Anfälligkeit gegen lokale Korrosion
steigt. Die beobachteten Niedertemperatur-Löcher besitzen eine hemisphärische Form und
ihre festen Korrosionsprodukte sind in der Regel stark angereichert mit Chrom und - falls in
der Legierung enthalten - Molybdän, wohingegen Nickel in den Korrosionsprodukten fehlt.
Mit steigender Temperatur werden zwei Effekte beobachtet: Bei einer bestimmten Tempera-
tur wird keine weitere Absenkung des Lochfraß-Potentials mehr beobachtet; es bleibt auf ei-
nem Plateauwert bzw. nimmt sogar wieder leicht positivere Werte an (vgl. Tabelle 3.2). Diese
Umkehrtemperatur liegt für Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen in neutralen Lösungen
bei 150-250 °C (vgl. Tabelle 3.2). Im gleichen Temperaturbereich ändert sich die Morpholo-
gie des Korrosionsangriffs. Lagen bei niedrigeren Temperaturen noch einzelne Löcher vor,
werden bei höheren Temperaturen flächenhafte Mulden beobachtet. Die Korrosionsprodukte
in diesen Mulden zeigen ebenfalls eine starke Anreicherung an Chrom bei fast völligem Feh-
len von Nickel. Einige Autoren machen für diese Änderung der Korrosionsmorphologie eine
Änderung der elektronischen Oxidfilm-Eigenschaften verantwortlich. Andere Autoren favori-
sieren hingegen eine transpassive Auflösung des Legierungsbestandteils Chrom zu Chromat
oberhalb einer bestimmten Temperatur.
Bogaerts u. Bettendorf schrieben in diesem Zusammenhang [Bog88]:
"This transpassivity of stainless steels or nickel-chromium-iron alloys has in fact not
received much attention; far less anyhow than the normal passive state of these alloys.
Nevertheless, transpassive dissolution tends to be a common phenomenon
in industrial high-temperature aqueous environments."
-
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Interessanterweise wurde von Bogaerts u. Bettendorf in alkalischen, chloridhaltigen
Hochtemperatur-Lösungen keinerlei Lochfraß mehr beobachtet [Bog86].
Tabelle 3.2: Korrosion von Edelstählen und Nickel-Basis-Legierungen in Hochtemperatur-Chlorid-Lösungen.
Lage der "Umkehr-Temperatur", oberhalb welcher keine weitere Absenkung des Lochfraß-
Potentials mehr beobachtet wurde. Getestete Materialien waren die Edelstähle 304 und 321 sowie








(c in mollkg) (OC)
0,1 NaCl 200-250 [Fuj76]
0,1-2,0 NaCl 150 [Yas96]
0,01 NaCl 150 [Lin81]
0,003 NaCl 220 [Man80]
0,01 - 0,1 KCl >200 [Bog78; Bog86; Bog 88]
0,01 NaCl 250 [Uh189]
0,01 NaCl 250 [Geb97]
0,1 NaCl 200 [Kar85]
0,1 NaCl 150-250 [Szk87]
< 0,15 NaCl 150-200 [Par85a; Par85b]
0,001 NaCl > 250 [Hic81]
0,01 - 0,1 KCl >200 [Bog83; Bog86]
0,01 - 0,1 KCl >200 [Bog86]
0,1 NaCl 150 [Pos88]
0,1 NaCl 200 [Olm96]
0,1 NaCl 200 [Car96]
0,01 - 0,1 KCl >200 [Bog86]
0,056 - 4,5 NaCl 200 [Ste97]
0,01 - 1,0 NaCl >200 [Ste84; Ste86]
In sulfathaltigen Hochtemperaturlösungen werden bei hohen Potentialen keine Lochfraß-
Phänomene beobachtet. Darüber hinaus kann Sulfat in Chloridlösungen als Lochfraß-Inhibitor
wirken, wobei etwa die zehnfache Menge an Sulfat vorhanden sein muß [Olm96]. In oxidie-
renden Lösungen oberhalb 200-250°C wurde von verschiedenen Autoren eine muldenförmi-
ge Angriffsform beschrieben [Bog81; Yam91; Car96; Yan97]. Sulfatlösungen zeigen also bei
diesen Temperaturen ein den Chloridlösungen analoges Verhalten.
Hochtemperatur-Phosphat-Lösungen sind ebenfalls weniger korrosiv als Chloridlösungen für
Nickel-Basis-Legierungen [Bis63]. So werden Lösungen von Natriumphosphaten als pH-
Puffer in Wännekreisläufen von Kraftwerken eingesetzt. Lange Zeit wurde angenommen, daß
Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen immun gegen solche Lösungen sind [Web76;
MaI78]. In den Siebziger Jahren traten allerdings die ersten Fälle von schwerer Korrosion
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durch die so behandelten WärInekreislauf-Wasser auf. Dieses Verhalten wurde auf eine Re-
aktion des Phosphates mit den in der Oxidschicht der Stähle vorhandenen Eisenoxiden zu-
rückgeführt, wobei lösliche Eisen-Phosphato-Komplexe entstehen können [Web76; Her95].
Verschiedene Autoren untersuchten die Korrosion von Werkstoffen in Hochtemperatur-
Phosphat-Lösungen. Pessall et al. fanden eine Korrosion, die sie als Lochfraß-ähnlich be-
zeichneten [Pes77]. Die Autoren führten ihre Versuche in sauerstofffreier Lösung durch und
gaben keine Erklärung, welche Reduktion stattgefunden hat. Archakova et al. fanden bei der
Korrosion von Edelstählen in H3P04 bei Temperaturen bis zu 200°C eine hohe Korrosion,
die sie auf die Löslichkeit von Cr(ID)-Orthophosphaten und -Pyrophosphaten zurückführten
[Arc95].
3.2.8.5 Hochtemperatur-Korrosion
Die bis jetzt aufgeführten Prozesse können der Niedertemperatur- oder wässrigen Korrosion
zugeordnet werden. Diese Korrosion ist eine elektrochemische Reaktion, die auf den Elek-
trolyten Wasser angewiesen ist und somit dessen physikalischen und chemischen Eigen-
schaften unterliegt. Im Gegensatz hierzu veläuft die Hochtemperatur-Korrosion bei Tempe-
raturen oberhalb ca. 500°C in einer in der Regel drucklosen Atmosphäre. Angreifendes
Agens ist meist ein reaktives Gas (z.B. HCI, Ch, SOz oder Oz) bzw. ein Salz (z.B. NaZS04),
das mit dem Metall unter Bildung leichtflüchtiger Verbindungen (von z.B. Metallchloriden)
reagiert.
NiO (s) + Ch (g) !:; NiCh (g) + V20z (g)
NiO (s) + 2 HCI !:; NiCh (g) + HzO (g)
Die schädigende Wirkung auf das Metall beruht in der Flüchtigkeit der entstehenden Korrosi-
onsprodukte [Hos78; Rue81; Smi92; Rap93]. So liegen zwar die Schmelzpunkte für NiCh
bzw. CrCh bei 1030 bzw. 1150 °C, aber schon bei 600°C besitzt NiCh einen Dampfdruck
von 10 Pa, was bei langen Auslagerungszeiten zu deutlichen Abtragsraten führen kann [E1l85;
Tu97]. Auf der anderen Seite können mechanische Spannungen im Korrosionsproduktfilm zu
dessen Abplatzen und weiterer Schädigung führen [Sch93; Lin95]. Hochtemperatur-
Korrosion wird La. nicht als elektrochemische Reaktion angesehen, obwohl auch hier Oxida-
tions- und Reduktionsprozesse auftreten.
Titan als Reaktormaterial wurde von verschiedenen Autoren in Form von Couponproben und
Linern untersucht [Haz95; Dan95; Dow95; Dar96; Rob96; Bou97a; Bou98a]. Die Korrosions-
festigkeit von Titan war dabei v.a. in HCl-Lösungen wesentlich höher als die der Nickel-
Basis-Legierungen. Boukis et al. beobachteten allerdings in Lösungen von H2S04 und beson-
ders H3P04 starke Korrosionsraten, die zu einer starken Schädigung des Reaktormaterials
führen können [Bou98a].
Bei der Oxidation von Schadstoffen, die Heteroatome wie Chlor, Schwefel oder Phosphor
enthalten, kommt es zu starker Korrosion der Reaktormaterialien. Die Tatsache, daß bei ersten
SCWO-Testanlagen mit Reaktoren aus Edelstählen oder Nickel-Basis-Legierungen, nach der
Oxidation eine grüne Produktlösung die Reaktoren verließ [z.B. Har93; Ric94; Got97],
machte die nähere Untersuchung dieses Problems notwendig. Die ab etwa 1992 folgenden
Korrosionsuntersuchungen konzentrierten sich vor allem darauf, in Screening-Tests ein korro-
sionsresistentes Reaktormaterial zu finden, in dem möglichst alle Schadstoffe oxidiert werden
konnten [Dow93; Gar95; Bou96a]. Dieses Ziel bezeichneten allerdings Latanision u. Shaw
schon 1993 als "extremely unlikely" [Lat93]. Zu den möglichen Reaktormaterialien, deren
Einsatz in SCWO-Anlagen diskutiert wurde, zählen:
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3.2.8.6 Korrosion bei SCWO-Prozessen
Keramiken sind bekannt für ihre Korrosionsbeständigkeit gegenüber aggressiven Medien
und wurden daher konsequenter Weise als SCWO-Reaktormaterialien vorgeschlagen. Boukis
et al. untersuchten in Screening-Tests eine Reihe oxidischer und nicht-oxidischer Werkstoffe
[Bou97b]. Sie stellten dabei fest, daß letztere schon nach kürzester Zeit durch Umwandlung in
Oxide zerfielen. Lediglich Werkstoffe auf Ah03- und Zr02-Basis zeigten eine gute Korrosi-
onsresistenz. Schacht et al. konnten in den darauf folgenden Untersuchungen zeigen, daß auch
diese Werkstoffe je nach Reaktionsmedium stark angegriffen werden [Sch97a; Sch97b;
Sch98]. Dabei spielen neben der Löslichkeit der Basismaterialien v.a. die Löslichkeit von
Verunreinigungen an den Korngrenzen eine entscheidende Rolle. Bei Zr02-Keramiken kann
zudem ein Herauslösen des Stabilisatoroxids stattfinden. Nach dessen Herauslösen kann eine
Phasenumwandlung der mechanisch stabilen, thermodynamisch jedoch instabilen kubischen
und tetragonalen Zr02-Phasen zu monoklinem Zr02 stattfinden. Weitere Nachteile von Kera-
miken sind deren mangelnde mechanische Festigkeit, so daß aufwendigere Reaktorkonstruk-
tionen gewählt werden müssen [z.B. Bou96b] sowie die fehlende kommerzielle Erhältlichkeit
mancher Werkstoffe.
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Gold u. Platin wurden von Boukis et al. in Form von Linern in Rohren u.a. aus der Legierung
625 untersucht. Beide Metalle lösten sich in sauren, oxidierenden Hochtemperatur-Chlorid-
Lösungen unter der Bildung löslicher Chlorokomplexe rasch auf [Bou96a; Bou97a].
Niob und Tantal sind durchaus gängige Metalle für den chemischen Apparatebau und zeich-
nen sich durch höchste Korrosionsresistenz in wässrigen Lösungen auch bei höheren Tempe-
raturen aus [Bis63; Böh67]. Die Korrosionsresistenz für beide Metalle in oxidierC?nden, sauren
Lösungen ist gut bei Temperaturen bis ca. 350°C, aber extrem schlecht oberhalb ca. 450°C
[Rob96; Kri98f; Fri98]. Dieses Verhalten konnte wie folgt erklärt werden [Kri98f; Fri98]:
Bei niedrigen Temperaturen werden beide Metalle durch eine amorphe Schicht aus Me20s
(Me =Nb, Ta) geschützt. Bei höheren Temperaturen findet allerdings eine Phasentransforma-
tion in kristalline, orthorhombische Oxide statt, die das Metall nicht mehr schützen können.
Beide Metalle werden aufgrund ihrer hohen Affinität zu Sauerstoff innerhalb kürzester Zeit
vollständig oxidiert.
Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen besitzen gegenüber den oben erwähnten Materia-
lien den Vorteil, daß sie von sich aus die nötige mechanische Festigkeit für eine SCWO-
Anlage besitzen und somit kein kompliziertes Reaktordesign benötigen. Darüber hinaus sind
beide Werkstoffgruppen gängige Materialien des Apparatebaus, kommerziell in jeder Form
erhältlich und hinsichtlich ihres Korrosionsverhaltens am besten untersucht.
Folglich wurden die ersten SCWO-Versuchsanlagen aus solchen Werkstoffen aufgebaut. Bald
stellte sich heraus, daß die höchten Korrosionsraten nicht bei den höchsten - überkritischen -
Temperaturen auftraten, sonden vielmehr bei unterkritischen Temperaturen um 350°C
[Lat93; Cra94; Mit94; Bou95; Kri95; Bou96a; Lat95; Rob96; Lat97]. Als beobachtete Korro-
sionsphänomene bei diesen Temperaturen wurden Lochfraß [Zil95], Muldenkorrosion [Fil97],
interkristalline Korrosion [Bou96a; Mit97] und Spannungsriß-Korrosion [ZiI95; Bou96a;
Mit97] beschrieben, wobei eine Erklärung deren Auftretens ausblieb. Nickel-Basis-
Legierungen zeigten unter diesen Bedingungen durchweg hohe Korrosionsraten [Bar92;
Dow93; Har93; Lat93; Cra94; Liu94; Mit94; Ric94; Gar95; Zil95; Bou96a; Lat97; Lin98].
Die meisten Autoren gingen auf die Ursachen der hohen Korrosionsraten in unterkritischem
Wasser nicht ein, sondern interessierten sich vielmehr für die starke Abnahme der Korrosion
beim Übergang zu überkritischen Temperaturen. Kriksunov u. Macdonald entwickelten dar-
aufhin ein Modell, mit dem sie die Korrosionsrate als Funktion der Dichte des Mediums so-
wie den Konzentrationen an H+ und O2 bezeichnen. Da sowohl Dichte als auch [W] beim
Übergang zu überkritischen Temperaturen stark abnehmen, sinkt auch die Korrosionsrate
stark ab [Kri95a; Kri95c]. Die in überkritischen Lösungen ablaufenden Korrosionsreaktionen
bezeichneten sie hingegen - wie auch andere Autoren - als "ungekoppelte Korrosionsreaktio-
nen", also als direkte Umsetzung der Metalle oder Metalloxide mit undissoziierter HCI [Li94;
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Kri95a]. Interessanterweise findet eine Abnahme der Korrosion beim Übergang zu überkriti-
schen Bedingungen nicht nur in wässrigen Systemen statt. Gurvich u. Zhirnov finden ein
ähnliches Verhalten für die Korrosion von Edelstählen in reiner HN03, die bei Temperaturen
oberhalb ihrer kritischen Temperatur von ca. 250°C weit weniger korrosiv ist als bei niedri-
gen Temperaturen [Gur95].
Die hohen Korrosionsraten in SCWO-Systemen wurden von den verschiedenen Autoren wie
folgt erklärt:
Kriksunov machte ein thermogalvanisches Element zwischen dem unterkritischen und über-
kritischen Bereich für die hohe beobachtete Korrosion verantwortlich [Kri98a]. Huang et al.
vermuteten in einer theoretischen Analyse zur Korrosion von Edelstählen in überkritischem
Wasser eine Chromatbildung, die zu hohen Korrosionsraten führen sollte [Hua89]. Mitton u.
Latanision sehen Spannungsrißkorrosion im Temperaturbereich bei 150°C und 250-280 °C
als schwerwiegendste Korrosionsart in SCWO-Systemen an [Mit97; Mit98]. Diese wird den
Autoren zufolge durch eine Auslaugung von Nickel vor allem aus den Korngrenzen der Le-
gierung ausgelöst [Mit98]. Das zurückbleibende Chrom wird zu porösem Chromoxid oxidiert,
was zu einem Sauerstoffmangel an der Oxid-Metall-Grenzschicht führt. Hier findet nun aktive
Auflösung und interkristalline SpRK statt. Die selben Autoren machten für die hohe Korrosi-
on bei unterkritischen Bedingungen eine Chromatbildung verantwortlich [Mit96], konnten
allerdings nicht erklären, warum in alkalischen Lösungen die Korrosionsraten viel geringer
waren als in sauren.
Um 1930 begann die Entwicklung von Nickel-Basis-Legierungen. Bei diesen wird das
Grundmetall Eisen der rostfreien Stähle durch Nickel ersetzt. Hintergrund der Entwicklung
dieser Legierungen war eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften auch bei hohen
Temperaturen, wie sie beispielsweise in Turbinen benötigt werden. Die Zulegierung von
Chrom und Molybdän führt dabei zu einer weiteren Verbesserung der mechanischen Eigen-
schaften [Eis91]. Beide Elemente haben darüber hinaus einen günstigen Einfluß auf die Kor-
rosionsresistenz von Legierungen, wobei sich der Einfluß von Molybdän vor allem in reduzie-
renden, der von Chrom in oxidierenden Medien bemerkbar macht. Die Zulegierung von Niob
kann darüber hinaus eine Bildung von Carbiden während der Wärmebehandlung reduzieren,
da Niob den Kohlenstoff im Metallgitter stabilisiert [Dav87; Aga95a; Aga95b]
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Nickel-Basis-Legierungen lassen sich im warmen und kalten Zustand gut bearbeiten und
leicht schweißen, was sie zu weitverbreiteten Werkstoffen gemacht hat. Das Einsatzgebiet
von Nickel-Basis-Legierungen umfaßt die Verwendung als thermisch und mechanisch hoch
belastete Teile von Turbinen, die Metallurgie, den chemischen Apparatebau (z.B. Herstellung
von H3P04), Pumpen und Ventile, Rauchgaswäscher, Kaminauskleidungen, Erdgas-
Rohrleitungen, Kohlevergasungsanlagen, Anlagen, die mit Meerwasser in Berührung kom-
men sowie für Schiffe [Sim87; Heu93].
3.3.2 Die Legierung 625
Eise1stein u. Gadbut erhielten 1964 ein amerikanisches Patent auf eine austenitische Nickel-
Basis-Legierung mit kubisch-flächenzentriertem Gitter, die ein Gehalt von rund 22% Chrom,
9% Molybdän und 4% Niob aufwies [Eis64]. Diese Legierung wurde später vom amerikani-
schen Hersteller Inco Alloys International unter dem Handelsnamen "alloy 625" bzw. "Inco-
nel 625" kommerzialisiert. Andere Hersteller benutzen eigene Bezeichnungen; z.B. "Nicrofer
6020 hMo" von Krupp VDM. Die deutsche Werkstoff-Bezeichnung der Legierung 625 ist
2.4856; das Werkstoffkurzzeichen NiCr22Mo9Nb.
Bis 1991 wurden weltweit von etwa zwei Dutzend Herstellern 45.000 Tonnen dieser Legie-
rung verkauft [Eis91]. Im Vergleich dazu betrug die weltweite Produktion aller Nickel-Basis-
Legierungen im Jahr 1992 ca. 145.000 Tonnen [Heu93].
Die physikalischen Eigenschaften der Legierung 625 sind in Tabelle 3.3 aufgelistet. Abb. 3.10
zeigt den Verlauf der Dehngrenze (RpO,2) mit der Temperatur. Aus dieser Abbildung ist zu
entnehmen, daß die Legierung 625 bei Temperaturen zwischen 25 und 800°C eine in etwa
konstante mechanische Belastbarkeit aufweist, die bei noch höheren Temperaturen allerdings
deutlich abfallt.

































Abb. 3.10: Verlauf der Dehngrenze (RpO.2) der Legierung 625 im Temperaturbereich 25 bis 900 oe.
Die KOITosionsresistenz der Legierung 625 in drucklosen wässrigen Lösungen bei Temperatu-
ren bis zu 100°C wurde von zahlreichen Autoren untersucht [Bor66; Wat76; Clo79; Pow82a;
Pow82b; Hon83; Roc84; Lic84; Tjo84; Tut84; Nas85; Sis85; Cru86; Hox86; Mu188; Aga92].
Die KOITosionsraten waren dabei in allen Lösungen gering. Darüber hinaus weist die Legie-
rung eine hohe KOITosionsresistenz gegenüber Gasen bei Temperaturen bis ca. 1000 °C auf


















4 Experimenteller Aufbau I
Als Probenmaterial für die Korrosionsexperimente wurden sowohl rohrförmige Proben als
auch Coupons eingesetzt. Die chemische Zusammensetzung lt. Hersteller-ZertifIkat ist in Ta-
belle 4.1 aufgelistet.
Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Legierung 625 It. Hersteller-Zertifikat. Angaben in
Masse-% bzw. in ppmfür Si, C, P und S
Versuch Ni Cr Mo Nb Fe Ti Al Cu Mn Co Si C P S
BisUl Rest 21,9 9,0 3,7 1,6 0,23 0,24 k.A. 0,35 0,18 1300 310 70 100
AbUl Rest 22,0 9,0 3,6 3,6 0,28 0,21 k.A. 0,08 0,56 700 250 100 < 10
Coupons Rest 22,3 9,2 3,5 1,5 0,21 0,15 0,12 0,05 0,03 1200 100 50 20
Das Rohrmaterial (Außendurchmesser 14,3 mm; Innendurchmesser 8,4 mm) wurde käuflich
vom Hersteller (Krupp VDM) bezogen. Die nahtlosen Rohre wurden vom Hersteller gezogen
und 30 min bei 980°C im Durchlaufofen lösungsgeglüht. Die anschließende Abkühlung er-
folgte in Wasser innerhalb einer Abkühlungszeit, die unterhalb ca. fünf Minuten lag (persönl.
Mitteilung Fa. Krupp VDM). Eine weitere metallurgische Behandlung wurde nicht vorge-
nommen. Bis auf einen Versuch, für den die innere Oberfläche des Rohres auf eine Rauhigkeit
von unter 0,3 ~m poliert (gehohnt) wurde, wurden keine zusätzlichen physikalischen oder
chemischen Oberflächenpräparationen unternommen. Alle Rohre wurden vor den Versuchen
mit Aceton von möglichen Ölresten befreit und mit destilliertem Wasser gereinigt.
Couponversuche wurden nicht nur mit Coupons der Legierung 625 (Krupp VDM), sondern
auch mit Coupons aus dessen Hauptlegierungsbestandteilen Nickel, Chrom, Molybdän und
Niob (Goodfellow; Reinheit jeweils 99%) durchgeführt. Die Wärmevorbehandlung der kalt-
gewalzten Bleche der Legierung 625 durch den Hersteller erfolgte analog zu der der Rohre.
Auch hier wurde keine weitere metallurgische Vorbehandlung unternommen. Bei einigen
Coupons wurde die Oberfläche mechanisch zuletzt mit 1 ~m Diamantpaste poliert.
4.2 Versuche mit rohriörmigen Proben
Der experimentelle Aufbau der Versuche ist aus Abb. 4.1 zu entnehmen. Kernstück war hier-
bei ein jeweils 1000 mm langer, horizontal angebrachter Rohrreaktor (Außendurchmesser
14,3 mm; Innendurchmesser 8,4 mm) aus der Legierung 625, an dem auch die Korrosionsun-
tersuchungen vorgenommen wurden. Die Feedlösung wurde in einem 5 I PFA-Vorratstank
(VitLab) aufbewahrt. Als Sauerstoffträger wurde H202 (Merck) eingesetzt, das im kalten Teil
des Rohrreaktors an einem Platinnetz-Katalysator vollständig in O2 und H20 zersetzt wurde.
In einer Probe, die bei abgeschalteter Heizung hinter dem Katalysator genommen wurde,
konnte iodometrisch kein H20 2 mehr nachgewiesen werden. Die katalytische Zersetzung von
HzOz ist dabei einer thermischen Zersetzung vorzuziehen, da diese auch bei höheren Tempe-
raturen noch relativ langsam verläuft [Cr097] und so zu uneinheitlichen Sauerstoff-
Konzentrationen im Reaktor geführt hätte.
Die Lösung wurde mittels einer HPLC-Pumpe mit Titan-Pumpenkopf (Bischoff 2250) auf den
experimentellen Druck von maximal 38 MPa komprimiert. Da die Zersetzung von HzOz in
alkalischen Lösungen begünstigt ist, wurden bei Experimenten mit alkalischer Feedlösung
zwei Pumpen verwendet und die Ströme in einem T-Stück vermischt. Die Flußrate betrug bei
allen Versuchen 1,0 ± 0,1 ml/min, was eine maximale Flußgeschwindigkeit im Rohrreaktor
von 5 mm/s zur Folge hatte. Die Druckmessung vor dem Rohrreaktor erfolgte mittels eines
Druckmessers (Burster 8201). Die Enden des Rohrreaktors wurden mit wassergekühlten Kup-
ferringen durch einen Thermostat (HAAKE Kryo-Thermat 140) auf eine Temperatur von 20
°C gekühlt. Die Heizung der Rohrreaktoren erfolgte durch zwei seriell angebrachte Messing-
blöcke, die durch zwei elektrische Heizspiralen (Türk u. Hillinger RP4) mit einer installierten
Leistung von 315 bzw. 500 W auf eine Maximaltemperatur von 500°C erhitzt wurden. Durch
die Anordnung zweier Heizblöcke konnte ein flaches Temperaturprofil mit einem durch-
schnittlichen Temperaturgradienten entlang des Rohres von ca. 10 Klcm im Autbeizteil er-
zeugt werden. Die Temperatur wurde mit 14 Thermoelementen gemessen, die mit einem
Aluminiumoxid-Hüllrohr (Friatec Degussit A123) isoliert an der Außenseite des Reaktorrohrs
angebracht wurden. Zwei dieser Thermoelemente dienten zur Steuerung der beiden Heizun-
gen.
Hinter dem Rohrreaktor erfolgte abermals eine Druckmessung (Burster 8201). Die Entspan-
nung auf Atmosphärendruck erfolgte mit einem Druckminderer (Tescom 26-1700) mit elek-
tropneumatischer Druckregelung (Tescom ER-2000). Ein vor dem Druckminderer ange-
brachter, 150 mm hoher, senkrechter Zylinder mit einem Innendurchmesser von 8,4 mm
diente als Feststoffabscheider und verhinderte ein eventuelles Zusetzen des Druckminderer-
ventils mit Feststoffen. Die Zu- und Ableitungen der Anlage bestanden aus Titan-Kapillaren
mit Innendurchmessern von 0,5 mm.
Die Steuerung der Pumpen, die Temperatur- und Druckregelung sowie die Datenaufnahme
der Temperaturen, von Vor- und Hinterdruck und der Durchflußmenge erfolgte mittels eines
PCs mit der Software Paragon 550 über das Meßwerterfassungs- und Regelungssystem Data-
scan 7000. Bei Überschreiten kritischer Parameter (Überschreiten der Maximaltemperatur,
Aufbau einer Druckdifferenz von> 2 MPa zwischen Ein- und Ausgang des Rohrreaktors und
4 Experimenteller Aufbau 35
-------------------4
36 4 Experimenteller Aufbau
Druckabfall auf Werte< 2 MPa unterhalb des Solldrucks) wurde die Anlage rechnergesteuert
abgeschaltet. Somit konnte vermieden werden, daß bei Verstopfen des Rohrreaktors mit Kor-
rosionsprodukten ein Druckaufbau stattfand, der zu unkontrollierbaren Versuchsbedingungen
geführt hätte.
Bei einigen Versuchen wurden mittels eines Aluminiumoxid-Probenhalters (Friatec Degussit
A123) polierte Inconel 625-Coupons (Abmessungen ca. 15 x 5 x 2 mm3) im Innenraum des
Reaktors plaziert, ohne daß diese in Kontakt mit dem ReaktoITohr standen.
N, Druckablaß
Probengefliß
Abb. 4.1: Schematischer Aufbau des Korrosions-Teststands für rohrjörmige Proben
Innentemperatur-Messung
Da die eingesetzten kOITosiven Lösungen zu einem frühzeitigen Ausfall von innenliegenden
Thermoelementen geführt hätten, wurde eine Bestimmung der Innentemperatur nur mit Was-
ser bei ansonsten gleichen Versuchsbedingungen durchgeführt. Dabei wurden acht Thermo-
elemente über ein T-Stück in den Innenraum des Rohrreaktors eingeführt. Gleichzeitig wurde
die Temperatur an den entsprechenden Stellen an der Rohraußenseite gemessen. Dabei zeigte
sich, daß sich bei Durchflußraten von 1 mllmin, Innen- und Außentemperaturen um maximal
lOK voneinander unterschieden, was mit der guten Wärmeleitfähigkeit des Metalls und der
gleichzeitig niedrigen Flußgeschwindigkeit der Lösung erklärt werden kann. Die Temperatur-
verläufe bei 500°C bzw. 350 oe sind in Abb. 4.2 a bzw. b dargestellt.
Abb. 4.2 a und b: Temperatureichung. Außen- und Innen-Temperaturen bei Einstellung der Maximal-
temperatur von 500 oe (a) bzw. 350 oe (b)
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Es konnte deshalb davon ausgegangen werden, daß während der Korrosionsversuche die ge-
messenen Außentemperaturen mit den tatsächlichen Innentemperaturen innerhalb eines Feh-
lers von lOK übereinstimmten. Für die Auswertung der Versuche und die Zuordnung der
einzelnen Korrosionsphänomene zu der Temperatur wurden daher die während des eigentli-
chen Korrosionsversuchs gemessenen Außentemperaturen verwendet.
Versuche mit Hel- bzw. chloridhaltigen Lösungen
Die Experimente enthielten HCI in den Konzentrationen 0,05 bis 0,2 mol/kg. Die Sauerstoff-
konzentration betrugen dabei 0, 0,48 oder 3,6 mol/kg. Um den Einfluß des Druckes (bzw. der
Dichte des Mediums) quantifizieren zu können, erfolgten Versuche bei einem Reaktionsdruck
von 24 und 38 MPa. Die Maximaltemperatur der Versuche betrug in der RegeI500°C. Bei
einigen Versuchen wurde mit Tmax = 350°C eine geringere Maximaltemperatur gewählt. So
konnten die Korrosionsphänomene, bedingt durch den geringeren Temperaturgradienten, ge-
nauer den Temperaturen zugeordnet werden. Darüber hinaus konnten auch Versuche mit Sal-
zen, die unter überkritischen Bedingungen ausfallen, durchgeführt werden. In drei Versuchen
mit jeweils konstanter Chloridkonzentration von 0,05 mol/kg wurde der pH25°c-Wert zwi-
Feedlösung
In der vorliegenden Arbeit sollte der Einfluß der Parameter Temperatur, Dichte des Mediums
und die chemische Zusammensetzung der korrodierenden Lösung untersucht werden. Es wur-
den dabei Versuche mit Lösungen der Anionen Chlorid, Sulfat, Nitrat und Phosphat unter-
nommen. Durch Änderung der Konzentrationen sowohl der Anionen als auch der des Oxida-
tionsmittels Sauerstoff konnten Rückschlüsse auf den Mechanismus der Korrosion gewonnen
werden. Da der pH-Wert einen erheblichen Einfluß auf die Löslichkeiten von Metalloxiden
besitzt, wurden einige Experimente in neutralen bzw. alkalischen Lösungen durchgeführt. Die
experimentellen Parameter aller Versuche sind im Anhang in den Tabellen A7 bis AIO aufge-
führt.
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4
schen 1,3 und 12,7 variiert (pH = 1,3: HCl; pH = 7: NaCl; pH = 12,7: NaClINaOH). Die Ver-
suchszeiten betrugen bis zu 150 h. Alle Versuche sind in Tabelle A7 im Anhang aufgeführt.
Versuche mit H2S04- bzw. sulfathaltigen Lösungen
Der prinzipielle Vorgang der Korrosionsexperimente mit Sulfatlösungen entspricht dem oben
genannten für Chlorid. Auch hier sollten durch Änderung der Parameter HzS04-Konzentration
(zwischen 0,05 und 0,2 mol/kg), Konzentration des Oxidationsmittels (zwischen 0 und
1,44 mollkg) und des pH-Wertes, sowie des Reaktionsdruckes Aussagen über den Reaktions-
mechanismus getroffen werden. Die Versuchszeiten betrugen bis zu 155 h.
Versuch mit HN03
Um die Aussagen, die für die Korrosion in anderen Säuren gezogen wurden weiter verallge-
meinern zu können, wurde ein Versuch mit den "Standard-Reaktionsbedingungen" 0,2 mollkg
Säure, 0,48 mollkg Sauerstoff, einem Reaktionsdruck von 24 MPa sowie einer Maximaltem-
peratur von 500°C durchgeführt. Die Reaktionszeit betrug 9,75 h.
Versuche mit H3P04-haltigen Lösungen
Bei den Versuchen mit Phosphorsäure wurde lediglich die Konzentration von H3P04 verän-
dert (zwischen 0,05 und 1,0 mollkg); Sauerstoffkonzentration (0,48 mollkg) und Reaktions-
druck (24 MPa) waren bei allen Experimenten gleich. Die Versuchszeiten betrugen bis zu 185
h.
Versuche mit sauerstoftbaltigem Wasser
Es wurde ein Versuch mit einer Sauerstoffkonzentration von 1,5 mollkg bei einer Maximal-
temperatur von 500°C und einem Druck von 24 MPa durchgeführt. Die Versuchszeit betrug
800h.
Versuche mit NaOH-Lösungen
Neben den o.g. Versuchen wurden Versuche mit sauerstofffreier und sauerstoffhaltiger
NaOH-Lösung (0,1 mollkg) vorgenommen. Die Versuchszeiten betrugen 54 bzw. 5 Stunden.
4.3 Versuche mit couponiörmigen Proben
Coupons mit einer Abmessung von 10 x 10 x 2 mm wurden in einem Reaktor [Bou96b] mit
einem inneren, korrosionsbeständigen Rohr aus Alz03 (Friatec Degussit Al23) und einem
äußeren Druckrohr aus Inconel 625 plaziert. Die korrosive Lösung strömte dabei durch das






in Kontakt mit destilliertem Wasser stand. Mittels eines Drucküberträgers konnte eine Druck-
differenz zwischen beiden Flüssigkeiten ausgeschlossen werden. Der experimentelle Aufbau
dieser Anlage ist aus Abb. 4.3 ersichtlich. Die Peripherie dieser Anlage war identisch mit der
für rohrförmige Proben. Um den Einfluß der Oberflächenbeschaffenheit auf die Korrosion
untersuchen zu können, wurde ein Teil der Coupons mit zuletzt 1 Ilm Diamantsuspension
poliert.
Die korrodierten Rohre wurden nach den Versuchen mit destilliertem Wasser gespült und an
Luft getrocknet. Um die entstandenen Korrosionsprodukte zu fixieren und deren
Verschmutzungen während der weiteren Probenaufarbeitung zu verhindern, wurden die Rohre
mit Epoxidharz ausgegossen. Mit Hilfe einer Ultraschall-Meßsonde (Krautkrämer Branson)
wurde die Wandstärke des korrodierten Rohres an dessen Ober- und Unterseite in Abständen
von jeweils 0,5 cm gemessen, um flächenhaften Materialabtrag erkennen zu können. Die
Meßungenauigkeit dieses Verfahrens konnte anhand von Mehrfachmessungen und anhand
von Vermessung zertifizierten Materials auf ± 20 Ilm bestimmt werden.
Anschließend wurden die Rohre längs vertikal mit einer Trennscheibe (Konrad) aufgetrennt
und quer in 30 mm lange Stücke zersägt. Diese wurden metallographisch aufgearbeitet.
Die Korrosionsphänomene wurden mit optischer Mikroskopie (Leica DMIRM) und
Rasterelektronen-Mikroskopie (Leo Gemini 982) untersucht.
4.4 Aufarbeitung der korrodierten Proben
Abb. 4.3: Schematischer Aufbau des Korrosionsteststands für Couponproben. Anlage nach Boukis u. Schacht
[Bou96b]
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4.5 Untersuchung der Korrosionsprodukte
Die in fester bzw. gelöster Form vorliegenden Korrosionsprodukte wurden mit folgenden
analytischen Methoden charakterisiert bzw. quantifiziert:
Wellenlängendispersive Röntgenfluoreszenzanalyse (WD-RFA; Siemens SRS 303)
WD-RFA ist eine Elementanalytik mit geringer Ortsauflösung, bei der eine Pr~be mit Rönt-
genstrahlung angeregt wird, was zu einem Herausschlagen innerer Elektronen aus den Ato-
men der Probe führt. Die resultierenden hochenergetischen Ionen geben ihre Energie entweder
durch Emission elementspezifischer Röntgenstrahlung (Fluoreszenz) oder durch Emission von
Elektronen (Auger-Effekt) ab. Die emittierte Röntgenstrahlung wird bei der WD-RFA mit
Hilfe von Kristallen gemäß dem Lambert-Beer'schen Gesetz aufgetrennt und analysiert. Die
Informationstiefe der RFA ist stark abhängig vom zu analysierenden Element und der zu un-
tersuchenden Matrix und liegt in der Größenordnung von Mikrometern. Störeffekte, wie die
Absorption von emittierter Strahlung durch die Probe selbst und die Sekundäranregung, bei
der emittierte Strahlung von Element A ein Element B anregt, können durch Kalibration mit
einem der Probe ähnlichen Referenzmaterial minimiert werden. Der relative Fehler liegt dann
bei unter 5% (vgl. z.B. [Kri95d]).
Rasterelektronenmikroskop mit energiedispersiver Röntgenfluoreszenzanalytik (REM-
EDX; LEO Gemini 982 - Link ISIS 300)
Das Verfahren der Rasterelektronenmikroskopie beruht auf der rasterweisen Abtastung einer
Oberfläche mit einem fokussierten Elektronenstrahl. Die Elektronen selbst können dabei von
der Probe zurückgestreut werden, Elektronen aus der Probe herausschlagen (Sekundärelektro-
nen) und - bei genügend großen Energien - innere Ionisation bewirken. Mittels Detektion
dieser Rückstreu- bzw. Sekundärelektronen kann ein Bild erzeugt werden, auf dem die Ober-
fläche der Probe mit hoher Ortsauflösung dargestellt wird. Die innere Ionisation führt wieder-
um zur Emission elementspezifischer Röntgenstrahlung, die im vorliegenden Fall mit Hilfe
eines energiedispersiven Hochrein-Germanium-Detektors aufgetrennt und quantifiziert wurde
(EDX). Die Fehlerquellen der REM-EDX-Analytik entsprechen prinzipiell denen der RFA,
sind jedoch weniger kritisch, da die Eindringtiefen der anregenden Elektronen geringer sind
als die der Röntgenstrahlung. Allerdings nimmt mit abnehmender analysierter Fläche die In-
tensität der Fluoreszenzstrahlung stark ab, was wiederum den analytischen Fehler negativ be-
einflußt. Durch Kalibration mit geeigneten Standards kann allerdings auch bei REM-EDX der
relative Fehler der Elementanalytik auf Werte unter 5% gebracht werden.
Ein weiteres Problem von REM-EDX ist die Diskrepanz der Tiefenaussage zwischen visuel-
lem Bild und chemischer Analytik. Während die für das visulle Bild verantwortlichen Sekun-
där-Elektronen vornehmlich von den obersten Schichten der Probe ausgehen « 100 nm), kann
IR-Spektroskopie (IR; Perkin-Elmer FTIR 2000)
Bei der IR-Spektroskopie werden Atome bzw. funktionelle Gruppen einer Probe durch Ab-
sorption von Licht der Wellenlänge 0,8 bis 500 f.lm in mechanische Schwingungen versetzt,
wodurch der einfallende Lichtstrahl geschwächt wird.
IR-Spektroskopie wurde in der vorliegenden Arbeit lediglich zur Überprüfung auf funktion-
elle Gruppen in den Korrosionsprodukten eingesetzt.
die Fluorenzenzstrahlung je nach Element aus Tiefen> 1500 nm stammen, was zu fehlerhaf-
ten Interpretationen z.B. der chemischen Zusammensetzung dünner Schichten führen kann.
Die in dieser Arbeit mit REM-EDX untersuchten Proben waren bis auf wenige Ausnahmen
(vgl. Abschnitt 5.7) so dick, daß eine Verfälschung durch darunter liegendes Material nicht zu
erwarten war.
Um Aufladungen an der Oberfläche zu vermeiden, wurden die gereinigten und getrockneten
Schliffproben im Vakuum mit Kohlenstoff bedampft und anschließend mit dem Probenhalter
durch Kupferband elektrisch leitend verbunden.
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Auger-Elektronenspektroskopie (AES; PHI 600)
Die Anregung bei dem Verfahren der AES beruht auf dem selben Prinzip wie die bei REM,
d.h. mit einem fein fokussierten Elektronenstrahl. Hohe Energien (20 keV) führen zur Ionisa-
tion der Probenatome mit nachfolgender Emission energiearmer äußerer Elektronen (vgl.
oben; E ca. 20-1000 eV). Deren geringe Austrittstiefe von nur wenigen Atomlagen machen
die AES zu einer echten Oberflächenanalytik. Verunreinigungen müssen daher vor der Analy-
se mit Argon weggesputtert werden. Um die rasche Wiederbelegung mit Sauerstoff oder Was-
ser zu verhindern, ist für Auger-Elektronenspektroskopie ein Ultrahoch-Vakuum notwendig.
Mit Auger-Elektronenspektroskopie sind nach der Kalibration mit geeigneten Standards rela-
tive Fehler unterhalb 5% möglich.
Pulver-Röntgendiffraktometrie (XRD; Siemens D 5000)
Bei der Röntgendiffraktometrie wird die Tatsache ausgenutzt, daß Röntgestrahlung am Gitter
von Kristallen gebeugt wird. Der Gangunterschied von an verschiedenen Kristallebenen ge-
beugten monochromatischen Röntgenstrahlen (hier CuKa ) führt zu einem Beugungsmuster,
mit dessen Hilfe Rückschlüsse auf den Kristall gezogen werden können.
Pulverproben bestehen aus Mikrokristalliten, von denen immer ein Teil die Bragg"sche
Bedingung für konstruktive Interferenz erfüllt. Alle gebeugten interferierenden Strahlen er-
scheinen daher in einem Streukegel. Das Beugungsmuster solcher Proben ist charakteristisch;





In der vorliegenden Arbeit diente XRD zur Identifizierung der hydrothermal entstandenen
Verbindungen. Da diese sowohl stets feinkristallin vorlagen (Kristallgrößen im unteren Jlrn-
Bereich) als auch die Kristalle miteinander verwachsen waren (vgl. Abschnitt 5.7), gelang
eine Strukturanalyse mit Einkristall-XRD nicht.
Sekundär-Neutralteilchen-Massenspektrometrie (SNMS; Leybold INA-3)
Beim Verfahren der SNMS wird eine Probe mit Ionenbeschuß (hier Ar+) zerstäubt. Dabei ent-
stehen sowohl Ionen als auch, in überwiegendem Maße, Neutralteilchen. Die entstandenen
Neutralteilchen können anschließend in einem Hochfrequenz-Plasma ionisiert und die ge-
bildeten Ionen massenspektrometrisch detektiert werden.
SNMS diente in der vorliegenden Arbeit zur Erstellung von Tiefenprofilen der Korro-
sionsschichten. Bei zu dicken nicht-leitenden Substanzen kam es jedoch teilweise zu starken
Aufladungen und ungleichmäßigem Abtrag, so daß SNMS in der vorliegenden Arbeit nur für
wenig korrodierte Proben mit Korrosionsfilmen < ca. 5 Jlm genutzt werden konnte.
Atomemissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-AES; Varian
Spectra 150)
Bei ICP-AES werden in Wasser gelöste Metallionen in einem Argon-Plasma hoher Tempera-
tur (> 5000 °C) atomisiert und ionisiert. Die Emission elementspezifischer Strahlung erlaubt
sowohl die Qualifizierung als auch - nach vorheriger Kalibrierung - die Quantifizierung der
Metallionen in der Probe. Obwohl ICP-AES im Vergleich zu den bei viel tieferen Tempera-
turen ionisierenden Verfahren der Flammen-AAS bzw. Graphitrohr-AAS (Temperaturen unter
3000 °C) als unanfällig gegen Interferenzen gilt, kann bei Vorhandensein einzelner Elemente
die Emission der untersuchten Metalle deutlich diskriminiert werden. Dies ist z.B. dann der
Fall, wenn in der Gasphase kurzlebige Verbindungen entstehen, die eine Atomisierung der
Proben verhindert (Gasphasen-Interferenz).
Bei den Messungen für die vorliegende Arbeit wurde festgestellt, daß die Anwesenheit von
Chlorid die Emission vor allem von Nickel stark diskriminiert. Daraufhin wurden Bezug-
slösungen hergestellt, die neben den zu untersuchenden Metallen Chlorid in Form von NaCl
in den entsprechenden Konzentrationen der Proben enthielten. Natrium in Form von NaN03
zeigte dabei keinen diskriminierenden Effekt. Mit solchen Bezugslösungen lassen sich Gen-
auigkeiten von ± 5% erreichen (vgl. [Kri95d]). Da auch die Anionen Sulfat und Phosphat
einen, wenn auch deutlich geringeren Einfluß auf die Diskriminierung der Metalle zeigten,
wurden die angewandten Bezugslösungen analog mit NaHS04 bzw. NaH2P04 dotiert.
ICP-AES diente in dieser Arbeit für die Analyse der gelösten Metallionen in den abfließenden
Lösungen.
Bestimmung von Chromat
Die Bestimmung von Cr(VI) erfolgte photometrisch mit Diphenylcarbazid (DPC) als Indika-
tor. Dazu wurde die Reaktionslösung (ca. 30 mgll) mit 0,5 ml 2,4 molarer H2S04 angesäuert
und mit 0,5 ml Reagenzlösung (0,25 g DPC in 10 ml Aceton) versetzt. Die Extinktionsmes-
sung erfolgte bei einer Wellenlänge von 540 nm (Colora Hitachi V-1000/lIOO). Zur Quanti-
fizierung wurden Bezugslösungen ähnlicher Konzentrationen hergestellt. Sowohl Nickel als
auch Chlorid störten die Cr(VI)-Bestimmung nicht. Mehrfachbestimmungen ~zw. Analyse
von zertifizierten Proben ergaben einen relativen Fehler unterhalb von 2%.
Bestimmung von Molybdat
Die Bestimmung von Mo(VI) erfolgte ebenso photometrisch mit Phenylfluoron als Indikator.
Zu 2 ml Reaktionslösung, die 10-30 mg Mo(VI) enthielt wurde 1 ml 96%ige Essigsäure,
0,2 ml Gelatinelösung (0,5 g Gelatine in 100 ml heißem H20 gelöst), 0,6 ml Reagenzlösung
(20 mg Phenylfluoron, 0,8 ml 96%ige H2S04 und 4,8 ml H20 in 84 ml Ethanol gelöst) sowie
1 ml Ethanol zugegeben. Die Extinktionsmessungen erfolgten bei 510 nm (Colora Hitachi
U-I000/1100). Da Cr(VI) die Molybdatbestimmung stört, mußte dieses zunächst mit
Ascorbinsäure zu Cr(ill) reduziert werden. Der relative Fehler dieser Analysemethode konnte






5.1 Korrosionsexperimente in chloridhaltigen Lösungen
5 Ergebnisse
Q
In chloridhaltigen Lösungen wurden 13 Experimente mit rohrförmigen Proben durchgeführt,
die HCI in den Konzentrationen 0,05 bis 0,2 mol/kg enthielten. Die Sauerstoffkonzentrationen
betrugen dabei 0,48 bzw. 3,6 mol/kg. Ein Versuch wurde mit sauerstofffreier HCI-Lösung
durchgeführt. Um den Einfluß des Druckes (bzw. der Dichte des Mediums) quantifizieren zu
können, erfolgten Versuche bei einem Reaktionsdruck von 24 bzw. 38 MPa. Die Maximal-
temperatur der Versuche betrug 450 bzw. 500°C. Bei einigen Versuchen wurde mit
Tmax = 350°C eine geringere Maximaltemperatur gewählt. So konnten die Korrosionsphäno-
mene bedingt durch den geringeren Temperaturgradienten genauer der Temperatur zugeord-
net werden. Darüber hinaus konnten auch Versuche mit Salzen, die bei überkritischen Bedin-
gungen ausfallen, durchgeführt werden. Hierbei wurden drei Versuche, die jeweils eine Chlo-
ridkonzentration von 0,05 mol/kg besaßen mit unterschiedlichen pH25°c-Werten (1,3: HCI;
7: NaCI und 12,7: NaClINaOH) unternommen. Die Versuchszeiten betrugen bis zu 150 h. Die
experimentellen Daten aller Versuche sind im Anhang in Tabelle A7 aufgelistet.
5.1.1 Korrosion in sauerstofThaltigen Hel-Lösungen
Die Änderung der Wandstärke über die Reaktorlänge zeigt Abb. 5.1. Dieser Verlauf war ty-
pisch für alle Versuche, die in sauerstoffhaltigen Lösungen von HCI, H2S04 und HN03
durchgeführt wurden. Im Folgenden soll eine Beschreibung der beobachteten Korrosionsphä-
nomene gegeben werden.
Die Korrosionsexperimente, die in Anwesenheit sowohl von Sauerstoff als auch von Salzsäu-
re durchgeführt wurden, zeigten ähnliche Befunde. Danach lassen sich die beobachteten Kor-
rosionserscheinungen scharf gegeneinander abgrenzen und bestimmten Temperaturen zuord-
nen. Bei Experimenten mit maximalen Reaktionstemperaturen von 450 bzw. 500°C fielen-
Korrosionsprodukte aus der Hochtemperatur-Lösung aus, was bei einigen Versuchen ein Ver-
stopfen der Rohrreaktoren und ein frühzeitiges Ende des Versuches zur Folge hatte. In diesen
Fällen wurde darauf verzichtet, diese Versuche nach einem Säubern der Rohre neu zu starten.










Bei höheren Temperaturen trat Lochfraß-KoITosion auf (vgl. Abb. 5.2). Die niedrigste Tem-
peratur, bei der Lochfraß beobachtet wurde, lag bei allen Versuchen zwischen 130 und 190 oe
(vgl. Tabelle 5.1). Bei gehonter Innenoberfläche trat Lochfraß erst bei Temperaturen oberhalb
215 oe auf. Die jeweils tiefsten Löcher wurden bei etwas höheren Temperaturen - je nach
Versuch zwischen 170 und 230 oe - festgestellt. Die Eindringtiefe lag dabei zwischen 270
und 1300 /lm.
Korrosion bei Temperaturen zwischen ca. 150 und 250°C: Lochfraß-Korrosion
Bei Temperaturen bis ca. 150 oe konnte nur interkristalline KOITosion nachgewiesen werden.
Deren Eindringtiefe betrug maximal 10-20 /lm. Ein tieferer KOITosionsangriff, der zu einem
Herauslösen ganzer Körner und somit zu einer meßbaren Abnahme der Wandstärke geführt
hätte, konnte auch durch Ultraschall-Messungen nachgewiesen werden.
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Abb.5.1: Typischer Verlauf der Wandstärkeänderung bei Rohrreaktoren aus der Legierung 625 in sauerstoff-
haitiger HCl-Lösung ({HeIJ = 0,05 mol/kg; [02J = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; t = 59 h)
46
xUO ~OOJ'M ~--- ::"",U UaUR
_lon 13_20 F7.K/ITC-CPU
5 Ergebnisse
Abb.5.2: Lochfraß-Korrosion in HCl:
ol) [HCl] = 0,05 mol/kg; [02] = 0,48 mol/kg;
p =24 MPa; t = 124 h; T =160°C
or) [HCl] = 0,2 mol/kg; [02] = 3,6 mol/kg;
p =24 MPa; t =43,5 h; T =230 °
ul) [HCl] = 0,05 mol/kg; [02] = 0,48 mol/kg;
p =24 MPa; t = 150 h; T =220°C
Tabelle 5.1: Korrosion in HCl: Temperaturen, bei denen zum ersten Mal Lochfraß-Korrosion auftrat sowie
Eindringtiefe der tiefsten weher
[HCl]/[Oz] p t min.TLochfraß max. Eindringtiefe bei T
(mollkg) (MPa) (h) (OC) (/lm) (OC)
1-2 0,05/0,48 24 59 180 270 190
1-3 0,05/0,48 24 125 145 1300 160
1-1 0,05/0,48 24 150 135 800 225
1-5* 0,05/0,48 24 49 215 450 220
1-4 0,05/0,48 37 56 180 550 190
1-10 0,05/3,6 24 58 175 600 190
1-6 0,110,48 24 58 180 700 180
1-7 0,1/0,48 38 24,5 140 800 220
1-8 0,1/3,6 38 45 160 650 230
1-9 0,2/3,6 24 43,5 130 800 170
* innere Oberfläche gehont
Tabelle 5.2: Chemische Zusammensetzung der Korrosionsprodukte in Lochfraß-Löchem
Die Löcher waren vollständig mit Korrosionsprodukten gefüllt. Ihre chemische Zusammen-
setzung, ermittelt mit REM-EDX, war in allen Experimenten auffällig ähnlich und ist in Ta-
belle 5.2 aufgelistet. Es zeigte sich eine starke Anreicherung von Chrom und Sauerstoff sowie
ein fast vollständiges Fehlen des Hauptlegierungsbestandteils Nickel. Die Verteilung aller



















Zahl der gemessenen Löcher = 38
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Die Oberfläche der Löcher wies eine glatte, polierte Morphologie auf. Ein Korngrenzenan-
griff innerhalb der Löcher war auch bei starker Vergrößerung nicht erkennbar. Der Anteil der
durch Lochfraß-Korrosion angegriffenen Oberfläche betrug bei allen Versuchen zwischen
5 und 80% der gesamten Oberfläche. Die Löcher erreichten Tiefen bis zu 1300 Jlm bei Ver-
suchszeiten von 125 h.
Zwischen den Löchern war die ursprüngliche Oberfläche vollständig erhalten; ein Material-
verlust war mit Ultraschall-Messungen nicht nachweisbar. In diesen Bereichen war die auch
bei tieferen Temperaturen beobachtete interkristalline Korrosion vorherrschend. Die Oxid-
schichten, die bei diesen Temperaturen gefunden wurden, bestanden im wesentlichen aus
Chrom, Molybdän und Sauerstoff. Der Hauptlegierungsbestandteil Nickel war hingegen in
keiner der untersuchten Proben zu finden. Es zeigte sich eine leichte Anreicherung von Chlo-
rid in den äußeren Schichten des Oxidfilms. An der Grenzschicht zwischen Oxidfilm und
Metall reicherte sich Titan an. Die typischen Verläufe der Elementkonzentrationen gemessen
mit SNMS auf einem 6,5 h ausgelagerten Coupon sind in Abb. 5.3 dargestellt. Mit steigender
Auslagerungszeit fand ein deutliches Wachstum der Oxidschicht statt. Bei gleichen chemi-
schen Bedingungen und gleicher Versuchszeit bewirkte eine Erhöhung der Temperatur von
100 auf 250°C ebenfalls eine deutliche Zunahme der Oxidfilmdicke (vgl. Tabelle 5.3).
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Abb.5.3: Korrosion in HCI. SNMS Tiefenprofil-Messung der Elementkonzentrationen im Oxidfilm eines Cou-
pons, der bei T =215°C und p =38 MPa 6,5 h lang einer Lösung mit [HCIl =0.1 mollkg; [021 =
0.48 mollkg exponiert war
Tabelle 5.3: Korrosion in HCI. Dicke der Oxidschichten auf Coupons bei Temperaturen, wo Lochfraß beo-













Die in diesem Temperaturbereich bei allen Versuchen gefundenen Korrosionsprodukte lagen
in Form dünner, dunkelbrauner Plättchen vor. Ihre chemische Zusammensetzung (gemessen
mit WD-RFA, ohne die Möglichkeit, Sauerstoff zu bestimmen) ergab hohe Konzentrationen
an Chrom (> 70 Atom-%), Molybdän und Niob (um 10 Atom-%) und geringe Konzentratio-
nen an Nickel « 5 Atom-%). FfIR-spektroskopische Untersuchungen (KBr-Pressling) zeig-
ten, daß weder Chromat noch Molybdat in den Korrosionsprodukten vorhanden waren (vgl.
Abb. A8 links, im Anhang). Pulver-XRD-Messungen ergaben einen vornehmlich amorphen
Charakter der Korrosionsprodukte mit einem geringen kristallinen Anteil (vgl. Abb. Al im
Anhang). Dieser konnte anhand von Vergleichsspektren als CrOOH (Grimaldiit) identifiziert
werden. Weitere kristalline Verbindungen lagen nicht vor.
Korrosion bei Temperaturen zwischen ca. 250 und 380 oe: Muldenkorrosion und Mate-
rialabtrag
Abb. 5.4: Mulden-Korrosion in HCl:
ol) [HCll =0,05 mollkg; [021 =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =124 h; T =350 oe
or) [HCll =0,1 mollkg; [021 =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =58 h; T =320 0
ul) [HCll =0,05 mollkg; [021 =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =150 h; T =330 0
ur) [HCll =0,1 mollkg; [021 =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =58 h; T =320 0
Bei höheren Temperaturen - je nach Versuch zwischen 250 und 330°C - änderte sich die
Korrosionsmorphologie. Der Korrosionsangriff erfolgte hier in Form von flachen, die gesamte
Oberfläche bedeckenden Mulden. Typische Beispiele dieser Muldenkorrosion sind in den
Abbildungen 5.4 dargestellt.
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Die maximale Muldentiefe betrug 150 bis 500 Jlm. Innerhalb der Mulden war eine z.T. dicke
Schicht an Korrosionsprodukten zu erkennen, deren chemische Zusammensetzung in Tabelle
5.4 aufgeführt ist. Auch in diesen Mulden war eine starke Anreicherung an Chrom und ein
fast vollständiges Fehlen von Nickel zu beobachten. Es lag zwischen allen Experimenten eine
große Übereinstimmung in der chemischen Zusammensetzung der Korrosionsprodukte vor.
Der Boden der Löcher zeigte in der Regel interkristalline Angriffsformen mit Eindringtiefen
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bis ca. 20 ~m (vgl. Abb. 5.4. ul und ur), während die Wände eine polierte Oberfläche besa-
ßen. Dies galt allerdings nicht streng und es wurden vereinzelt auch Mulden mit polierten
Böden gefunden.










Zahl der gemessenen Mulden = 43
Im gleichen Temperaturbereich, bei dem Muldenkorrosion beobachtet wurde, konnte anband
von Ultraschallmessungen ein erheblicher Flächenabtrag festgestellt werden. Der Tempera-
turbereich, bei dem Flächenabtrag festgestellt wurde, ist in Tabelle 5.5 dargestellt. Die maxi-
malen Eindringtiefen erreichten dabei Werte von bis zu 500 ~m.
Tabelle 5.5: Korrosion in HCI: Temperaturbereich und maximale Eindringtiefe der Flächenkorrosion
[HCI]/[02J p t TFlächenkoITOsion max.
(mol/kg) (MPa) (h) (OC) Eindringtiefe (~m)
0,05/0,48 24 59 300-360 220
0,05/0,48 24 125 >300** 400
0,05/0,48 24 150 310-370 450
0,05/0,48* 24 49 290-360 200
0,05/0,48 37 56 330-390 450
0,05/3,6 24 58 260-370 180
0,1/0,48 24 58 250-380 300
0,1/0,48 38 24,5 285-445 300
0,1/3,6 38 45 340-430 180
0,2/3,6 24 43,5 275-365 500
* innere Oberfläche gehont
** maximale Reaktionstemperatur = 350 oe
Abb. 5.5: Überkritische Korrosion in HCl:
01 [HCIJ = 0,05 mollkg; [02J = 3,6 mollkg; p = 24 MPa; t = 58 h; T = 500°C
or [HCIJ = 0,1 mollkg; [021 = 3,6 mollkg; p = 38 MPa; t = 45 h; T = 500°C
ul [HClJ = 0,05 mollkg; [02J = 0,48 mollkg; p = 24 MPa; t = 150 h; T = 450°C
ur [HCll = 0,05 mollkg; [021 = 0,48 mollkg; p = 24 MPa; t = 59 h; T = 500°C
Oberhalb einer bestimmten Temperatur kamen sowohl die Flächen- als auch die Muldenkor-
rosion zum Erliegen. Diese Temperatur lag bei Experimenten mit einem Reaktionsdruck von
24 MPa bei Werten von 375 ± 15°C und bei Experimenten mit einem Reaktionsdruck von
38 MPa bei Werten zwischen 440 ± 10°C. Bei niedrigerem Experimentaldruck war die Ab-
nahme der Korrosion abrupt und scharf abgegrenzt, während sie sich bei höherem Experi-
mentaldruck in einem Intervall von ca. 20°C allmählich vollzog. Bei höheren Temperaturen
trat nur noch leichte interkristalline Korrosion auf; bei höheren Drücken waren zudem noch
Mulden mit Eindingtiefen unterhalb 20 Jlm zu finden (vgl. Abb. 5.5 or). Die Eindringtiefen
der interkristallinen Korrosion waren bei hohen Drücken größer; in allen Fällen mit Werten
unterhalb 20 Jlm allerdings gering (vgl. Abb. 5.5 unten).
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Korrosion bei Temperaturen oberhalb ca. 380 oe: Überkritische Korrosion
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Auf der Oberfläche bildete sich während aller Experimenten eine bis zu 15 /-im dicke, ge-
schlossene KOITosionsschicht. Deren Zusammensetzung konnte mit REM-EDX ermittelt wer-
den und ergab Anteile von Nickel und Sauerstoff von jeweils 49±3 Atom-%. Der Anteil an
anderen Legierungsbestandteilen sowie Chlorid betrug zusammen unter 2 Atom-%. Die Kor-
rosionsprodukte innerhalb der Mulden besaßen eine gleiche chemische Zusammensetzung.
Bei allen Experimenten, die bei überkritischen Temperaturen durchgeführt wurden, fand ein
Ausfallen von hellgrünen KOITosionsprodukten statt. Die chemische Zusammensetzung ergab
hohe Konzentrationen an Nickel (um 30 Atom-%) und Chlorid (um 60 Atom-%). Sauerstoff
konnte verfahrensbedingt nicht bestimmt werden. Im FTIR-Spektrum zeigte eine scharfe
Bande im Bereich von 3560 cm-1 die Anwesenheit von Kristallwasser an (vgl. Abb. A8
rechts, im Anhang). Pulverdiffraktometrie bestätigte den kristallinen Charakter der ausgefal-
lenen KOITosionsprodukte (vgl. Abb. A2 im Anhang). Diese konnten anhand von Vergleichs-
spektren als NiCho6H20 (Nickelbischofit) identifiziert werden.
Spannungsrißkorrosion
Bei den beiden Experimenten mit einem Experimentaldruck von 38 MPa und HCI-
Konzentrationen von 0,1 mol/kg trat zudem SpannungsrißkoITosion auf, die zu Leckagen des
Rohrreaktors und damit zu einem vorzeitigen Abbruch der Experimente führte (vgl. Abb.
5.6).
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Abb.5.6 Spannungsriß-Korrosion in HCI ([HCIl =0,1 mollkg; [021 =0,48 mollkg; p =38 MPa; t =24,5 h;
T= 280°C)
links Riß, ausgehend von Muldenboden, der sich durch gesamte Reaktorwand erstreckt
rechts Korrosionsprodukte im Riß bei einem Abstand ca. 900 pm von Rißmündung entfernt
Die Spannungsrisse traten in beiden Fällen in einem Temperaturbereich von 280°C auf. Der
Ursprung der Risse lag dabei am Boden von KOITosionsmulden und die Risse selbst führten in
alle Richtungen radial durch die Reaktorwand (vgl. Abb. 5.6 links). Thre Ausbreitung war im
Metallionen in der abfließenden Lösung
5.1.2 Korrosionsversuch in sauerstoffbaltiger NaCI-Lösung
lösungsnahen Bereich transkristallin; Rißspitzen und seitlich ablaufende Äste zeigten daneben
auch interkristalline Formen (vgl. Abb. 5.6 rechts). Die bis zu 30 Jlm breiten Rißmündungen
enthielten Korrosionsprodukte, deren chemische Zusammensetzung hauptsächlich aus Chrom
und Sauerstoff bestand. Die beobachtete lineare Riß-Ausbreitungsgeschwindigkeit wurde zu
> 100 ,.nnlh bestimmt.
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Der Versuch mit sauerstoftbaltiger NaCI-Lösung wurde mit einer Maximaltemperatur von
350 oe durchgeführt, um ein Ausfallen von NaCI in überkritischem Wasser zu verhindern.
Die Konzentrationen an NaCI bzw. Sauerstoff betrugen 0,05 bzw. 0,48 mol/kg und der Reak-
tionsdruck 24 MPa. Die Versuchszeit betrug 125 h.
Bei Temperaturen oberhalb 120°C zeigte sich schwache interkristalline Korrosion mit Ein-
dringtiefen bis zu 15 Jlm. Oberhalb einer Temperatur von 210°C war starker Lochfraß er-
kennbar, wobei die tiefsten Löcher (Eindringtiefen bis zu 1000 Jlm; vgl. Abb. 5.7) bei Tempe-
raturen um 330°C auftraten. In diesen Bereichen waren 10-20% der Oberfläche mit Löchern
bedeckt. Die Löcher waren gefüllt mit Korrosionsprodukten, deren chemische Zusammenset-
zung mit REM-EDX bestimmt wurde und in Tabelle 5.6 aufgelistet ist. Ein signifikanter Un-
Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung sind im Anhang in Tabelle
All aufgeführt. Sie lagen bei allen Experimenten für Nickel bei Werten zwischen 300 und
1600 ppm, für Chrom zwischen 20 und 270 ppm und für Molybdän zwischen 10 und
100 ppm. Einige Experimente zeigten bei Reaktionszeiten unter 5 Stunden Anfangskonzen-
trationen, die um bis zu Faktor 3 über den späteren Gleichgewichtskonzentrationen lagen. Bei
Reaktionszeiten oberhalb 5 Stunden lagen die Schwankungen in den Konzentrationen um
±1O%. Der Anteil von Chromat an der gelösten Menge an Chrom lag zwischen knapp 10%
bei hohen Säurekonzentrationen und 85% bei geringen Säurekonzentrationen. Molybdän lag
ausschließlich als Molybdat vor.
Eine Erhöhung der HCI-Konzentration hatte eine deutliche Zunahme der Konzentrationen
aller Metalle zur Folge. Eine Erhöhung der Sauerstoff-Konzentration um den Faktor 7,5 be-
wirkte hingegen nur eine minimale Erhöhung der Konzentrationen der gelösten Metalle.
Der pH-Wert der abfließenden Lösung lag bei einigen Experimenten etwas (um bis zu 0,4
Einheiten) über dem der eingesetzten Lösung. In keinem Experiment konnte hingegen eine
signifikante Änderung der Anionen-Konzentration vor und nach dem Reaktor festgestellt
werden.
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terschied der chemischen Zusammensetzung der KOITosionsprodukte konnte sowohl innerhalb
der einzelnen Löcher als auch zwischen Löchern, die bei verschiedenen Temperaturen ent-
standen waren, nicht festgestellt werden.
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{NaCl] =0,05 mollkg,· {02] =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =125 h; T =310 °C
{NaCl] =0,05 mollkg; {02] =0,48 mollkg; p =24 MPa; t =125 h; T =330°C



















Die innere Oberfläche der Löcher zeigte eine glatte, polierte Morphologie. FlächenkoITosion
trat im Temperaturbereich zwischen 335°C und der experimentellen Maximaltemperatur von
350°C auf. Die maximale Eindringtiefe betrug 150 Jlm.
Die Proben aus der abfließenden Lösung wurde sofort nach Probennahme mit etwas konz.
HN03 angesäuert. Die Konzentrationen der Metallionen in dieser Lösung waren deutlich ge-
ringer als die, die bei Experimenten in HClI02 gefunden wurden. Nickel lag in Konzentratio-
nen von 10 ppm, Chrom von 24 ppm und Molybdän von 6 ppm vor. Chrom lag in der nicht
angesäuerten Lösung zu 98% als Chromat, Molybdän ausschließlich als Molybdat vor.
Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden und mit HN03 konz. angesäuerten
Lösung waren gering und lagen für Nickel unterhalb der Nachweisgrenze von 0,1 ppm, für
Chrom bei durchschnittlich 1,8 ppm und für Molybdän bei 0,7 ppm. Chrom zeigte dabei einen
allmählichen Abfall der Konzentrationen von > 8 ppm bei Versuchszeiten unter 2 h bis zu
< 1 ppm nach 100 h. In alkalischer Lösung lagen Chrom ausschließlich als Chromat und Mo-
lybdän ausschließlich als Molybdat vor.
Um ein Ausfallen von Salzen zu verhindern, wurde auch dieser Versuch nur bis zu einer Ma-
ximaltemperatur von 350°C durchgeführt. Die Konzentrationen an NaCI und NaOH betrugen
je 0,05 mol/kg; die an Sauerstoff 0,48 mol/kg. Der Reaktionsdruck des 125 h dauernden Ver-
suchs lag bei 24 MPa. Die hohe Zersetzungsgeschwindigkeit von HzOz in alkalischen Lösun-
gen führte zur Bildung von Sauerstoff schon im Pumpenkopf der HPLC-Pumpe. Für dieses
Experiment wurden daher zwei separate Pumpen eingesetzt, und die beiden Ströme (NaOH-
Lösung bzw. NaCl/ HzOz-Lösung) in einem T-Stück vor dem Reaktor vermischt.
Bis zu einer Temperatur von 200°C war keine Korrosion feststellbar. Bei höheren Tempera-
turen bildete sich auf der Metalloberfläche eine geschlossene, 10-20 11m dicke Schicht (vgl.
Abb. 5.8), die vor allem Nickel und Sauerstoff in atomaren Konzentrationen von jeweils
> 45% enthielt. Andere Elemente waren in Konzentrationen von jeweils< 1 Atom-% enthal-
ten. Flächenabtrag konnte bei keiner Temperatur festgestellt werden.
5.1.3 Korrosionsversuch in sauerstoflhaltiger, alkalischer NaCl-Lösung
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Abb. 5.8: Korrosion in alkalischer NaCl-Lösung
([NaClJ = [NaOHJ = 0,05 mollkg; [02J




5.1.4 Korrosionsversuch in sauerstoftTreier Hel-Lösung
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Zur Entfernung von Sauerstoff wurde für dieses Experiment 3 Tage lang Stickstoff mit einer
Fritte durch die Feed-Lösung geperlt. Die HCI-Konzentration betrug 0,05 mollkg, die maxi-
male Reaktionstemperatur 500°C und der Experimentaldruck 24 MPa. Der Versuch lief 60 h.
Bei Temperaturen oberhalb etwa 100°C zeigte sich interkrlstalline KOITosion mit Eindringtie-
fen unterhalb 15 Jlm. Diese wurde zu höheren Temperaturen hin schwächer. Lochfraß- und
FlächenkoITosion wurden bis zu der maximalen Versuchstemperatur von 500°C nicht beob-
achtet. Bei Temperaturen oberhalb etwa 200 °C bildete sich ein 5-20 Jlm dicker Chromoxid-
Film (vgl. Abb. 5.9). Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung wur-
den für Nickel zu 120 ppm und für Chrom zu 4,1 ppm bestimmt. Chrom lag ausschließlich
dreiwertig vor. Die Konzentration von Molybdän lag unterhalb der Nachweisgrenze von 0,1
ppm. Nickel zeigte eine wesentlich höhere Anfangskonzentration, die etwa um Faktor 4 über
den späteren Werten lag.
Abb.5.9: Korrosion in Sauerstoff-freier HCI.
([HCI] =0,05 mollkg; p =24 MPa;
t = 60 h; T = 350°C
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5.2.1 Korrosion in sauerstoffhaltigen HZS04-Lösungen
Alle Korrosionsexperimente, die mit rohrförmigen Proben in sauerstoffhaltiger Schwefelsäure
durchgeführt wurden, zeigten ähnliche Befunde. Die beobachteten Korrosionserscheinungen
lassen sich wie folgt gegeneinander abgrenzen und bestimmten Temperaturen zuordnen.
Mit sulfathaltigen Lösungen wurden insgesamt 9 Versuche mit Reaktionszeiten bis zu 155
Stunden durchgeführt. Die Konzentrationen an HZS04 betrugen dabei 0,05 bis 0,2 mol/kg; die
an Sauerstoff 0,48 oder 1,44 molfkg. Der Experimentaldruck betrug 24 bzw. 38 MPa; die
maximale experimentelle Temperatur 350 bzw. 500 oe. Um den Einfluß des pH-Werts zu
erfassen, wurden drei Versuche mit NaHS04 bzw. NaZS04 bei ansonsten gleichen
Reaktionsbedingungen durchgeführt. Ein Versuch wurde mit sauerstofffreier HZS04-Lösung
(c = 0,2 mol/kg) durchgeführt. Die experimentellen Parameter dieser Versuche sind im
Anhang in Tabelle A8 aufgeführt.
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5.2 Korrosionsexperimente in sulfathaltigen Lösungen
Tabelle 5.7: Korrosion in sauerstoffhaltigen Sulfatlösungen. Zuordnung der beobachteten Korrosions-
erscheinungen zu der Temperatur.
[H2S04] p Zeit IK IK, Mulden mit Mulden; Flächen- Max.
/[02] polierte IK glatte korrosion Eindringtiefe
Körner Oberfläche (oben/unten)
mollkg (MPa) (h) Tmin Tmm T T T
(0C) (0C) (0C) (0C) (0C) (/-lm)
0.05/0.48 24 100 145 215 245-330 >330 >300 1801110
0.110,48 24 60 150 200 230-300 300-390 320-390 160/200
0.110.48 38 125 160 210 260-340 340-430 300-430 230/50
0.111,44 24 44.5 160 205 270-330 330-385 310-385 210/50
0.2/0.48 24 100 160 205 230-300 >300 >210 500/300
0.211,44 24 155 110 170 245-320 >320 >210 4001130
0.2*1/0,48 24 100 140 215 250-310 >310 >300 80/80
0.2*2/0,48 24 80 150 n.b. n.b. n.b. n.b. n.b.
IK =interkristalline Korrosion
n.b. =nicht beobachtet
*1 =Experiment mit NaHS04
*2 =Experiment mit Na2S04
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Korrosion bei Temperaturen bis ca. 250°C: Interkristalline Korrosion
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Im Temperaturbereich zwischen ca. 150 und 200 oe trat bei allen Versuchen interkristalline
Korrosion auf. Die Eindringtiefen lagen bei Werten um 20 Ilm in 100 h Reaktionszeit. Bei
Temperaturen zwischen 200 und 250 oe wurde zudem ein Angriff auf die dazwischen
liegenden Körner beobachtet. Die Körner selbst zeigten runde Kanten (vgl. Abb. 5.10). Ein
Herauslösen der Körner wurde jedoch nicht beobachtet; mit Ultraschallmessungen konnte




Interkristalline Korrosion in H2S04
[H2S04J =0,1 mo/lkg; [02J =0,48 mo/lkg; p =24 MPa; t =60 h; T =210 oe
[H2S04J =0,2 mo/lkg; [02J =0,48 mo/lkg; p =24 MPa; t =100 h; T =210 oe
Korrosion bei Temperaturen zwischen 250 und 380°C: Muldenkorrosion
Im Temperaturbereich zwischen ca. 250 und 380 oe wurde Muldenkorrosion beobachtet, die
die gesamte Oberfläche bedeckte. Die Eindringtiefe der mit Korrosionsprodukten gefüllten
Mulden betrug dabei maximal 100 Ilm bei 125 h Versuchsdauer. Die Muldenwände zeigten
eine glatte Oberfläche; die Muldenböden dagegen wiesen starke interkristalline Korrosion auf
(vgl. Abb. 5.11). Deren Eindringtiefe erstreckte sich z.T. über mehrere Körner und erreichte
Werte von bis zu 200 Ilm in 125 Stunden. Innerhalb der Risse befanden sich
Korrosionsprodukte, deren mit AES bestimmte Zusammensetzung 63-65 Atom-% Sauerstoff,
30 Atom-% Chrom und jeweils 3-4 Atom-% Molybdän und Schwefel ergab. Nickel konnte in
den Korrosionsprodukten nicht nachgewiesen werden. Die Matrix neben den Rissen bzw.
neben den Korrosionsmulden (Abstand 500 nm) zeigte keine Verarmung an einem der
Legierungsbestandteile.
s
Sowohl AES als auch REM-EDX-Analysen der Korrosionsprodukte innerhalb der Mulden
zeigten eine hohe Anreicherung an Chrom und Sauerstoff. Nickel, Hauptbestandteil der
Legierung 625, fehlte dagegen fast vollständig. Die Zusammensetzung der
Korrosionsprodukte war innerhalb der Mulden homogen. Die chemische Zusammensetzung
der Korrosionsprodukte ist in Tabelle 5.8 dargestellt.
59
Interkristalliner AngriffaufMuldenbäden in HZS04
[HzS04 1 =0,2 mol/kg; [Ozl =0,48 mol/kg; p =24 MPa; t =100 h; T =270°C
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Muldenkorrosion in H 2S04
[H2S04 J = 0,1 mol/kg; [02J = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; t = 60 h; T = 340°C
[H2S04 J = 0,1 mol/kg; [02J = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; t = 60 h; T = 370°C
•
Bei Temperaturen oberhalb etwa 300 °C wurden nur noch KOITosionsmulden, deren Böden
keine interkristalline KOITosion mehr aufwiesen, gefunden (vgl. Abb. 5.12). Die
Zusammensetzung der KOITosionsprodukte innerhalb der Löcher stimmte mit der überein, die
in den Mulden bei tieferen Temperaturen gefunden wurde. FlächenkoITosion wurde bei
Temperaturen oberhalb 200 bis 300°C beobachtet. Die maximalen Eindringtiefen betrugen
dabei 500 Jlm in 100 h Reaktionszeit.
Korrosion bei Temperaturen oberhalb ca. 380 oe: Überkritische Korrosion
Bei Versuchen mit einem Experimentaldruck von 24 MPa konnte oberhalb einer Temperatur
von 385-390 oe weder Materialabtrag noch MuldenkoITosion festgestellt werden. Die einzige
s
Überkritische Korrosion in H2504: ([H2504 1 = 0,1 mol/kg; [021 = 0,48 mol/kg; p = 38 MPa;
t =125 h; T =470°C)
beobachtete Korrosionsfonn in diesem Temperaturbereich war interkristalline Korrosion mit
Eindringtiefen unterhalb 20 11m in 100 h.
Bei einem Experimentaldruck von 38 MPa wurde bis zu einer Temperatur von 430 oe
Materialabtrag festgestellt. Bei höheren Temperaturen traten allerdings neben interkristalliner
Korrosion kleine Mulden mit Eindringtiefen von bis zu 20 11m bei einer Reaktionszeit von
125 h auf (vgl. Abb. 5.13). Die chemische Zusammensetzung der Korrosionsprodukte
innerhalb der Mulden ergab Konzentrationen von Sauerstoff und Nickel von jeweils ca. 50
Atom-%. Wände und Böden der Mulden wiesen eine kantige Oberfläche auf; tiefere
interkristalline Korrosion war jedoch nicht zu beobachten.
Bei allen Experimenten war bei hohen Temperaturen eine 5-10 11m dicke Schicht aus
Korrosionsprodukten zu finden, deren chemische Zusammensetzung ebenfalls atomare
Konzentrationen von Sauerstoff und Nickel von jeweils ca. 50 Atom-% ergab.
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Korrosionsprodukte, die aus der überkritischen Lösung ausfielen, bestanden aus grünen
Kristallen. Analyse mit WD-RFA (ohne die Möglichkeit, Sauerstoff zu bestimmen) ergab
einen hohen Anteil an Nickel und Schwefel (jeweils 45-50 Atom-%). Chrom war nur in
geringen Mengen enthalten « 3 Atom-%). Die FfIR-spektrometrische Untersuchung eines
KBr-Presslings dieser Kristalle zeigte eine breite Bande im Bereich zwischen 1000 und 1200
cm-1 (Maximum bei 1100 cm-\ die der asymmetrischen Sulfat-Streckschwingung (V3)
zugeordnet wurde, sowie ein Dublett bei 600 cm-l (V4)' Ein scharfer Peak bei 1520 cm-l
deutete auf die Anwesenheit von Kristallwasser hin (vgl. Anhang, Abb. A9Iinks). Die Pulver-
XRD-Analyse bestätigte den kristallinen Charakter der Korrosionsprodukte. Diese konnten
anhand von Vergleichsspektren als ein Gemisch aus einem hohen Anteil Dwornikit
(NiS04oH20) und einem geringen Anteil an Retgersit (NiS0406H20) identifiziert werden (vgl.
Anhang, Abb. A3 und A4).
5 Ergebnisse
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Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung betrugen in allen
Experimenten zwischen ca. 400 und 1000 ppm für Nickel, zwischen 30 und 130 ppm für
Chrom und zwischen 30 und 90 ppm für Molybdän. Chrom lag dabei zwischen 0 und 20 %
als Chromat vor; Molybdän ausschließlich als Molybdat (vgl. Tabelle A12 im Anhang). Eine
Erhöhung der Säurekonzentration führte dabei zu einer drastischen Erhöhung der
Metallkonzentrationen in der Lösung. Eine Erhöhung der Sauerstoffkonzentration bzw. des
Reaktionsdruckes führte hingegen nicht zu einer signifikanten Änderung der Metallionen-
konzentrationen.
5.2.2 Korrosionsversuch in sauerstoffhaItiger NaHS04-Lösung
Es wurde ein Versuch mit 0,2 mollkg NaHS04 und einer Sauerstoffkonzentration von 0,48
mollkg durchgeführt. Um ein Ausfallen von Salzen bei überkritischen Temperaturen zu
verhindern, wurde eine maximale Reaktionstemperatur von 350°C gewählt; der
Reaktionsdruck betrug 24 MPa. Der Versuch lief 100 h.
Die beobachteten Korrosionsphänomene waren ähnlich, allerdings weniger ausgeprägt als die
in sauerstoffhaltiger H2S04-Lösung beobachteten. Bei Temperaturen zwischen 140 und
250 oe wurde interkristalline Korrosion mit Eindringtiefen unter 10 ~m beobachtet. Oberhalb
215°C traten zudem polierte Körner auf. Im Temperaturbereich zwischen 250 und 310 oe
waren Korrosionsmulden zu finden, deren Böden interkristallin angegriffen waren
(Eindringtiefe bis 50 ~m; vgl. Abb. 5.14). Zu höheren Temperaturen hin verschwand die
interkristalline Korrosion am Boden der Löcher; diese zeigten eine glatte Oberfläche.
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Abb.5.14: Korrosion in NaHS04 : 1nterkristalline
Korrosion am Boden von Mulden
({NaHS041 = 0,2 mol/kg; [021 = 0,48
mol/kg; p = 24 MPa; t = 100 h; T = 290 Oe)
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Die Kon.zentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung lagen deutlich unter jenen,
in sauerstoffhaltiger HzS04-Lösung gefunden wurden (Nickel: 190 ppm; Chrom 70 ppm;
Molybdän 30 ppm). Der Anteil an Chromat betrug rund 80%; Molybdän lag ausschließlich als
Molybdat vor.
5.2.3 Korrosionsversuch in sauerstoffhaltiger Na2S04-Lösllng
Es wurde .ein Versuch mit 0,2 rnol/kg NaZS04 und einer Sauerstoffkonzentration von 0,48
mol/kg durchgeführt Um ein Ausfallen von Salzen bei. überkritischen Temperaturen zu
verhindern, wurde auch beidiesem Versuch eine maximale Reaktionstemperatur von 350°C
bei einem Reaktionsdruck von 24 MPa gewählt. Die Versuchsdauer betrug 80 h.
Bei Temperaturen um 150°C wurde leichte interkristalline Korrosion festgestellt. Bei
höheren Temperaturen bildete.sich ein 5-1O~m dicker Film aus Korrosionsprodukten auf der
ansonsten unangegriffenen Oberfläche. Deren chemische Zusammensetzung wurde mit REM-
EDX bestimmt und ergab Konzentrationen an Sauerstoff und Nickel zu je rund 50 Atom-%.
Die Konzentrationen der in der abfließenden Lösung vorliegenden Metallionen betrug für
Chromund Molybdän jeweils deutlich unter 5 ppm;die Nickelkonzentration lag unterhalb der
Nachweisgrenze von 0,2 ppm. Der Anteil an Chromatbetrug85%; der an Molybdat 100%.
5.2.4 Korrosion in sauerstofffreier H2S04-Lösung
Für dieses Experiment wurde durch die Feed-Lösung 3 Tage lang Stickstoff mit einer Fritte
durch die Lösung geperlt, um Sauerstoff zu entfernen. Die HzS04-Konzentration betrug
0,2 molJk.g, die maximale Reaktionstemperatur 350 oe und der Experimentaldruck 24 MPa.
Der Versuch lief 40 h. Beim Öffnender Apparatur nach Versuchsende wurden sowohl HzS
als auch SOz gerochen.
Oberhalb von 90°C trat interkristalline Korrosion auf. Im selben Temperaturbereich wurden
Korrosionsmulden mit Eindringtiefen bis zu 50 ~m beobachtet. Zwischen 130 und 210 °C
war die Oberfläche vollständig angegriffen. In diesem Bereich. traten Mulden mit
Eindringtiefen bis zu 200 ~m auf (vgl. Abb. 5.15 links). Diese besaßen eine unregelmäßig
geformte, aber glatte Oberfläche. Im selben Temperaturbereich wurde Flächenkorrosion mit
Eindringtiefen bis zu 200 ~m beobachtet. Die Mulden waren vollständig mit
Korrosionsprodukten gefüllt, die einen schichtweisen Aufbau parallel zur korrodierten
Oberfläche zeigten. Die chemische Zusammensetzung der Korrosionsprodukte wurde mit
AEs bestimmt. Dabei zeigte sich, daß die oberflächennahen KorrosionsprodUkte (Abstand zur
angegriffenen Oberfläche ca. 1 ~m) hauptsächlich Schwefel (38 Atom-%), Molybdän
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(35 Atom-%) und Sauerstoff (27 Atom-%) enthielten. Chrom, Nickel und Niob waren nicht
nachweisbar. Die Korrosionsprodukte im Abstand von 100-150 Jlm von der Oberfläche
setzten sich aus Sauerstoff (40 Atom-%), Schwefel (36 Atom-%), Chrom (13 Atom-%) und




Korrosion in sauerstof-freier H2504
[H2504 J = 0,1 mollkg; p = 24 MPa; t = 40,25 h; T = 190 oe
[H2504 J = 0,1 mollkg; p = 24 MPa; t = 40,25 h; T = 330 oe
Bei höheren Temperaturen zeigten sich nur noch vereinzelte, bis zu 40 Jlm tiefe Löcher, die
eine glatte Oberfläche besaßen und zum Teil interkristallinen Angriff aufwiesen (vgl. Abb.
5.15 rechts). Die Analyse der chemischen Zusammensetzung der Korrosionsprodukte mittels
AES zeigte eine hohe Anreicherung an Sauerstoff (52 Atom-%) und Chrom (34 Atom-%)
neben Schwefel (7 Atom-%) und Molybdän (6 Atom-%). Wiederum konnten weder Nickel--
noch Niob gefunden werden.
Nach dem Öffnen der Reaktoren wurden erhebliche Mengen an dunkelbraunen
Korrosionsprodukten gefunden, deren chemische Zusammensetzung mittels WD-RFA hohe
Konzentrationen an Chrom, Molybdän und Niob (jeweils über 20 Atom-%) und an Schwefel
(über 15 Atom-%) ergab. Sauerstoff konnte verfahrensbedingt nicht bestimmt werden. Im .:
FfIR Spektrum konnten keine Peaks für Sulfat, Sulfit, Thiosulfat oder elementaren Schwefel
gefunden werden (vgl. Anhang, Abb. A9 rechts), so daß als die wahrscheinlichste Bindungs-
form für Schwefel Sulfid bzw. Hydrogensulfid anzunehmen war. Diffraktometrische Unter-
suchungen zeigten den amorphen Charakter der Korrosionsprodukte (vgl. Anhang, Abb. A5).
Die Konzentrationen an Metallionen in der abfließenden Lösung waren für Nickel und Chrom -,
mit 1260 bzw. 190 ppm hoch, für Molybdän wurden hingegen nur geringe Konzentrationen _.
gefunden (um 5 ppm). Chromat konnte in der Lösung nicht gefunden werden. Molybdän lag ::
zu rund 90% als Molybdat vor. In der Lösung wurde Sulfid nach DIN 38 405 [DIN92]
bestimmt. Die Sulfidkonzentration lag mit 0,6 ppm signifikant über der Nachweisgrenze. ,_,
Sulfit konnte ionenchromatographisch nicht nachgewiesen werden.
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5.3 Korrosionsexperiment in HN03-Lösung
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Bei Temperaturen oberhalb 380 oe konnten weder Muldenkorrosion noch ein signifikanter
Flächenabtrag nachgewiesen werden. Die Oberfläche war in diesem Bereich leicht interkri-
stallin angegriffen worden (vgl. Abb. 5.16 rechts). Die Eindringtiefen der interkristallinen
Korrosion lagen unter 20 /lm. Auf der Oberfläche befand sich eine ca. 10 /lm dicke Schicht
aus Korrosionsprodukten, die sich aus Sauerstoff und Nickel in Anteilen von jeweils ca.
50 Atom-% zusammensetzte.
Es wurde ein Versuch mit sauerstoffhaltiger HN03-Lösung durchgeführt (vgl. Tabelle A10 im
Anhang). Die Sauerstoff-Konzentration betrug dabei 0,48 mol/kg; die Konzentration von
HN03 0,2 mol/kg. Der Experimentaldruck lag bei 24 MPa; die maximale experimentelle
Temperatur 500 oe. Der Versuch wurde nach knapp 10 Stunden Reaktionszeit aufgrund von
Verstopfungen durch ausgefallene Korrosionsprodukte beendet. Bis 150 oe wurde interkri-
stalline Korrosion mit Eindringtiefen bis 10 !-Lm beobachtet. Bei Temperaturen oberhalb von
ca. 250 oe bildeten sich zudem einige flache Mulden (Eindringtiefen um 20 !-Lm). Zwischen
270 und 380 oe war die gesamte Oberfläche in Form flacher Mulden angegriffen. Die Korro-
sionsprodukte innerhalb der Löcher wiesen eine chemische Zusammensetzung wie folgt auf:
Sauerstoff 59±3 Atom-%; ehrom 20±2 Atom-%; Nickel 11±3 Atom-%; Molybdän und Niob
jeweils 5±1 Atom-%. Stickstoff konnte verfahrensbedingt nicht bestimmt werden. Vereinzelt
waren die Mulden am Boden interkristallin angegriffen (vgl. Abb. 5.16 links). Im Tempera-
turbereich, bei dem Muldenkorrosion beobachtet wurde, trat auch erhebliche Flächenkorrosi-
on auf. Der Materialabtrag betrug 200 /lm.
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Bei hohen Temperaturen fiel aus der Lösung ein dunkelbrauner Niederschlag aus, der als Ka-
tion hauptsächlich Nickel beinhaltete. Die FfIR-Spektren eines KBr-Presslings der Nieder-
schläge zeigten sowohl die Anwesenheit von Kristallwasser (scharfer Peak bei 3600 ern-I) als
auch von Nitrat (VI bei 1063 ern-I; V3 bei 1384 ern-I; V4 bei 770 ern-I; vgl. Abb. AI0 im An-
hang). Mittels Pulver-Diffraktometrie konnte der kristalline Charakter der Korrosionspro-
dukte bewiesen werden (vgl. Abb. A7 im Anhang); eine Identifikation von Einzelsubstanzen
anhand von Vergleichsspektren gelang jedoch nicht.
Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung waren hoch und betrugen
für Nickel 1150 ppm, für Chrom 300 ppm und für Molybdän 90 ppm. Der Chromatanteil
wurde mit rund 80%, der Molybdatanteil mit nahezu 100% bestimmt. Ammonium konnte in
der ausströmenden Lösung nicht nachgewiesen werden.
5.4 Korrosionsexperimente in phosphathaltigen Lösungen
Bei den Korrosionsversuchen in phosphathaltigen Medien wurde als einziger Parameter die
Konzentration von H3P04 im Bereich zwischen 0,05 und 1,0 mol/kg verändert (vgl. Tabelle
A9 im Anhang). Die Konzentration an Sauerstoff betrug 0,48 mol/kg, der Experimentaldruck
24 MPa und die maximale Experimentaltemperatur 500°C. Die Reaktionszeiten lagen zwi-
schen 3,5 und rund 185 Stunden, wobei die kurzen Versuchszeiten durch Ausfall des Reaktors
aufgrund von schweren Leckagen zustande kamen.
Die Experimente in Phosphorsäure zeigten - im Gegensatz zu den Experimenten in anderen
Säuren - eine starke Abhängigkeit der Korrosionsphänomene von der Säurekonzentration
(vgl. Tabelle 5.9). Bei einer Säurekonzentration von 0,05 mol/kg trat nach 185 Stunden nur
eine leichte interkristalline Korrosion im Temperaturbereich zwischen 150 und 260°C auf.
Die Eindringtiefen lagen bei Werten bis zu maximal 20 /-lm. Oberhalb 260°C bis zur maxi-
malen Temperatur von 500 °C war die Oberfläche glatt und von einer 5-10 /-lm dicken Schicht
an Korrosionsprodukten überzogen, die eine chemische Zusammensetzung von Sauerstoff
(um 60 Atom-%) und Nickel, Chrom und Phosphor in Konzentrationen von jeweils 10-15
Atom-% aufwies.
Bei einer Säurekonzentration von 0,10 mol/kg trat bei Temperaturen zwischen 410 und
460°C ausschließlich an der inneren Oberseite Korrosion in Form von flachen Mulden mit
Tiefen bis maximal 20 /-lm auf. Die innere Oberfläche der Mulden war glatt. Bei höheren
Temperaturen verschwand dieses Phänomen.
Eine Säurekonzentration von 0,15 mol/kg führte nach einer Reaktionszeit von 48 Stunden zu
einem Verstopfen des Rohrreaktors durch ausgefallene Korrosionsprodukte. Bei diesem Ver-
such hatten sich im Temperaturbereich zwischen 410 und 475°C - ebenfalls ausschließlich
Tabelle 5.9: Temperaturbereich der Korrosionsphänomene in H3P04
an der Oberseite der Rohrreaktoren - Löcher ähnlicher Morphologie mit Eindringtiefen von
bis zu 650 11m gebildet (vgl. Tabelle 5.9 und Abb. 5.17 01). Die Temperatur, bei der die Ein-
dringtiefe der Korrosion am höchsten war, wurde bei allen Experimenten mit 440 ± 10°C
bestimmt; zu höheren Temperaturen hin nahm die Eindringtiefe bei allen Experimenten deut-
lich ab.
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[H3P04] IKAngriff Polierte Löcher Maximale Leckage Max.lineare
Oberfläche Lochtiefe Korrosionsrate
(mol/kg) (OC) (OC) (OC) (11m) in (h) (OC) (Ilm/h)
0,05 >150 >260 n.b. n.b. (185 h) n.b. «0,1
0,1 >140 >230 410-460 20 (185 h) n.b. 0,1
0,15 >140 >240 410-475 650 (48 h) n.b. 13,5
0,2 >180 >270 400-485 3000 (6,75 h) 430 450
1,0 >140 >220 400-490 3000 (3,5 h) 445 850
n.b. =nicht beobachtet
5 Ergebnisse
Korrosionsprodukte, die aus der überkritischen Lösung ausgefallen waren, bestanden aus
grasgrünen und farblosen Kristallen; die nach längerem Stehenlassen an Luft zerflossen und
nach Aufnahme in Wasser nicht mehr kristallisiert werden konnten. Analyse mit WD-RFA
ergab einen hohen Anteil an Nickel und Phosphor Ueweils 40-45 Atom-%) sowie an Chrom
(15 Atom-%). Die FfIR-spektroskopische Untersuchung eines KBr-Presslings der Kristalle
zeigte eine breite Bande im Bereich zwischen 900 und 1200 cm-1 (Maximum bei 1005 cm-\
die der asymmetrischen Phosphat-Streckschwingung zugeordnet wurde (vgl. Abb. A10 rechts,
im Anhang). Ein scharfer Peak bei 1620 cm-1 deutete auf die Anwesenheit von Kristallwasser
hin. Pulver-XRD-Analyse bestätigte den kristallinen Charakter der Korrosionsprodukte (vgl.
Säurekonzentrationen von 0,2 bzw. 1,0 mol/kg führten nach 6,75 bzw. 3,5 Stunden Reakti-
onszeit zu Leckagen in den Rohrreaktoren (vgl. Abb. 5.17 or und unten). Diese Leckagen
wurden dabei nicht durch Spannungsrißkorrosion bedingt, sondern durch Löcher, die sich
durch die gesamte Rohrwand ausbreiteten. Auch bei diesen Konzentrationen befanden sich
die Mulden ausschließlich an der Oberseite der Rohre. Die höchste Temperatur, bei der Mul-
denkoITosion beobachtet werden konnte, betrug dabei 485 bzw 490°C. Bei 500 °C war keine
Korrosion mehr erkennbar. Die chemische Zusammensetzung der Korrosionsprodukte inner-
halb der Löcher ergab hohe Anteile an Sauerstoff (65-70 Atom-%), sowie Phosphor (ca. 14-
17 Atom-%), Nickel (ca. 8-11 Atom-%) und Chrom (3-5 Atom-%).
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Abb. A6 im Anhang). Eine exakte Identifizierung der Korrosionsprodukte war allerdings
nicht möglich.
Abb.5.17: Korrosion in H3P04
01 [H3P04] = 0,15 mol/kg; [02] = 0,48 mol/kg;
p = 24 MPa; T = 440°C; t = 48 h
or [H3P04] = 0,20 mol/kg; [02] = 0,48 mol/kg;
p =24 MPa; T =430°C; t = 6,75 h
unten [H3P04] = 1,0 mol/kg; [02] = 0,48 mol/kg;
p =24 MPa; T =445°C; t =3,5 h
Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung nahmen mit steigender Säu-
rekonzentration drastisch zu (vgl. Tabelle A13 im Anhang). Für Säurekonzentrationen bis 0,1
mollkg lagen die Konzentrationen aller Metalle bei jeweils maximal 5 ppm, wohingegen bei
einer Säurekonzentration von 1,0 mollkg Metallkonzentrationen von über 700 ppm Nickel,
550 ppm Chrom und 400 ppm Molybdän gemessen wurden. Bei vergleichbaren Bedingungen
sind die Metallkonzentrationen allerdings unter denen, die in Experimenten mit Salz- bzw.
Schwefelsäure gemessen wurden.
Die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung betrugen für Nickel 0,5
ppm, für Chrom 1,7 ppm und für Molybdän 0,6 ppm. Chrom und Molybdän lagen aus-
schließlich hexavalent vor. Die Konzentration an Chrom war zu Beginn des Experiments
deutlich erhöht (Faktor 3 über den Konzentrationen bei längeren Versuchszeiten).
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5.5 Korrosionsversuch in sauerstofThaltigem Wasser
Der Korrosionsversuch in sauerstoffhaltiger Lösung (1,5 mol/kg) wurde bei einem Druck von
24 MPa und einer Maximaltemperatur von 500°C über eine Versuchszeit von 800 Stunden
durchgeführt (vgl. Tabelle AI0 im Anhang). Bei Temperaturen zwischen 100 und 150°C
wurde interkristalline Korrosion mit Eindrlngtiefen bis zu 20 /lm beobachtet (vgl. Abb. 5.18
links). Im Temperaturbereich zwischen 150 und 450°C zeigte die Oberfläche eine wellige
Morphologie ohne interkristalline Angriffsformen. Die Wellen besaßen Tiefen bis maximal
20 /lID. An einigen Stellen zeigte sich eine bis 5 /lm dicke Schicht an Korrosionsprodukten,
deren chemische Zusammensetzung aus jeweils ca. 50 Atom-% Nickel und Sauerstoff be-
stand. Bei Temperaturen oberhalb 450°C bis zur experimentellen Maximaltemperatur von
500 oe wurden bis zu 50 /lm tiefe Löcher gefunden, die eine glatte Innenoberfläche aufwiesen
(vgl. Abb. 5.18 rechts). Die Korrosionsprodukte innerhalb der Löcher besaßen eine chemische








5.6 Korrosion in Lösungen von sauerstoflTreier und sauerstofThaltiger
NaOH
Die Korrosion, verursacht durch sauerstofffreie bzw. sauerstoftbaltige NaOH-Lösung, wurde
nur anhand der Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung untersucht. Auf
eine metallographische Untersuchung wurde verzichtet.
Ein Rohrreaktor der Legierung 625 wurde bei einer Maximaltemperatur von 500°C und ei-
nem Druck von 24 MPa 54 h lang einer sauerstofffreien 0,1 molaren NaOH-Lösung ausge-
setzt. Die farblose Durchfluß-Lösung enthielt Konzentrationen von Nickel, Chrom und Mo-
lybdän jeweils unterhalb deren Nachweisgrenze von 1 ppm. Bei einem Versuch unter glei-
chen experimentellen Bedingungen, aber in Anwesenheit von 0,48 mol/kg Sauerstoff hatte die
abfließende Lösung eine tiefgelbe Farbe. In der abfließenden Lösung wurde Chrom in Form
von Chromat in Konzentrationen von bis zu 1000 ppm und Molybdän in Form von Molybdat
in Konzentrationen bis zu Konzentrationen von 400 ppm gefunden. Die Konzentrationen an
Nickel lagen ebenfalls unter der Nachweisgrenze von 1 ppm.
Da bei Rohrreaktoren nur schwer eine definierte innere Oberfläche erzeugt werden kann,
wurden Versuche mit Metallcoupons unternommen. Diese Korrosionsexperimente wurden in
einem Teststand durchgeführt [Bou96], in dem die korrosive Hochtemperatur-Lösung ledig-
lich mit einem drucklos gelagertem Rohr aus Ah03 in Kontakt stand. Da das verwendete
Ah0 3keine ausreichene Stabilität gegenüber sauerstoffhaltiger H2S04 im Temperaturbereich
zwischen 240 und 390°C aufweist [Sch98] und die Korrosionsexperimente somit verfälscht
worden wären, wurde auf Couponexperimente in dieser Umgebung verzichtet. Experimente in
sauerstoffhaltiger H3P04 wurden ebenfalls nicht unternommen, da hier aufgrund der beob-
achteten Zweiphasigkeit bei überkritischen Bedingungen keine definierten Bedingungen vor-
gelägen hätten.
Die Korrosionsexperimente wurden sowohl mit Coupons der Legierung 625 als auch mit
Coupons aus Molybdän, Nickel, Chrom und Niob als dessen Hauptbestandteile durchgeführt.
Die gereinigten, getrockneten und gewogenen Coupons wurden hintereinander und durch
Ah03-Ringe voneinander getrennt horizontal im Rohr plaziert. Die Oberflächen einiger Cou-
pons wurden vor dem Versuch mit 1 /-lm- Diamantsuspension poliert. Diese Vorbehandlungs-
art liefert nach Bogaerts u. Bettendorf die am besten reproduzierbaren Ergebnisse [Bog88];
für eine Übertragbarkeit auf praktische Anwendungen sind jedoch unpolierte Proben realisti-
scher. Die Versuche wurden mit einer HCI-Konzentration von 0,05 mol/kg und einer Sauer-
stoffkonzentration von 0,48 mol/kg durchgeführt. Reaktionstemperatur bzw. -druck lagen bei
350 oe bzw. 24 MPa. Die Versuchszeiten betrugen 0,75 h, 5 h, 14,5 h, 20 hund 50 h. Nach
Versuchsende wurden die Coupons mit destilliertem Wasser gereinigt, 24 h bei 40°C unter
Vakuum getrocknet und gewogen. Aus der Massendifferenz der Coupons zwischen Ver-
suchsbeginn und -ende wurden auf die Oberfläche bezogene Materialabtragsraten berechnet.
Die Oberfläche wurde mit REM-EDX untersucht. Versuche, die sich gebildeten und gut haf-
tenden Korrosionsprodukte auf den Inconel 625-Coupons entweder mechanisch (Bürste bzw.
Ultraschallbad) oder chemisch mit heißer, 10%-iger Schwefelsäure [NAC69] zu entfernen,
schlugen fehl.
Beim ersten durchgeführten Versuch mit einer Versuchszeit von 5 h löste sich Molybdän
vollständig auf und Nickel zeigte einen Massenverlust von über 50%. Um eine eventuelle
Kontamination der anderen Metalle zu vermeiden, wurde auf weitere Versuche mit beiden
Metallen verzichtet.
Die flächenbezogenen Materialabträge der untersuchten Materialien sind in Abb. 5.19 (Legie-
rung 625), Abb. 5.25 (Chrom) und Abb. 5.28 (Niob) dargestellt. Dabei zeigten Chrom und die
Legierung 625 einen deutlichen Massenverlust, wohingegen bei Niob eine Massenzunahme
mit der Zeit zu beobachten war.
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Abb.5.19: Korrosion in HCI. Verlauf der Massenänderung von Coupons der Legierung 625
([HCIl = 0,05 mol/kg; [021 = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; T = 350°C)
Tabelle 5.9: Korrosion in HCI. Lochdurchmesser und Lochhäufigkeiten aufpolierter und nicht-polierter Ober-
















n.n. n.n. 120 25
700 3 400 50
1000 10 750 100
1100 10 950 120
* * 1000 130
n.n. keine Löcher mit Durchmessern >20 ~m nachweisbar.
* aufgrund einer vollständig angegriffenen Oberfläche war eine Bestimmung von mittleren Loch-
durchmessern und mittleren Lochhäufigkeiten nicht möglich.
i
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Abb.5.20: Korrosion in HCI: ([HCIl =0,05 mol/kg; [021 =0,48 mol/kg; p =24 MPa; T =350°C; t =0,75 h)
links Korrosionsloch in Kom
rechts Korrosionslöcher entlang der Komgrenzen
Da sich - besonders bei Versuchszeiten länger als 5 h - auf der Oberfläche dicke Oxid-
schichten gebildet hatten, ergab sich ein unregelmäßiger Verlauf. Die Massenabträge der ein-
zelnen Coupons zeigten zudem erhebliche Unterschiede, die durch teilweises Abplatzen der
Oxidschichten erklärt werden konnten. Eine Aussage über die Kinetik des Materialabtrags
war daher nicht möglich. Versuche, die Oxidschichten reproduzierbar zu entfernen, scheiter-
ten. Die Massenabnahmen nach Entfernen der Oxidschichten wären dann erheblich höher
ausgefallen. Somit wird im folgenden hauptsächlich auf die Untersuchungen der Korrosions-
morphologie (Durchmesser und Verteilungsdichten der auftretenden Löcher; vgl. Tabelle 5.9)
sowie der Korrosionsprodukte eingegangen.
735 Ergebnisse
Reaktionszeit =0,75 h: Auf der polierten Fläche der Coupons war ein Angriff auf die Korn-
grenzen zu sehen. Zudem hatten sich Löcher mit einem Durchmesser von bis zu 2 Jlm gebil-
det. Die Lochhäufigkeit dieser kleinen Löcher betrug in manchen Bereichen bis zu 20 Löcher
pro 100 /-lm2• Viele der Löcher waren entlang der Korngrenzen aufgereiht (vgl. Abb. 5.20
rechts); andere waren direkt in den Körnern zu finden (vgl. Abb. 5.20 links). Die Korrosions-
produkte innerhalb der Korngrenzen-Löcher zeigten dabei eine atomare Zusammensetzung
von rund 50% Sauerstoff, 18% Nickel, 15% Chrom und 5% Molybdän. Aufgrund der hohen
Austrittstiefe der Röntgenstrahlung sollte allerdings ein Teil der Informationen aus dem da-
runterliegenden Material stammen. Die isoliert auf der Oberfläche auftretenden Löcher unter-
schieden sich in der chemischen Zusammensetzung ihrer Korrosionsprodukte deutlich von
den Korngrenzen-Löchern. So war in einigen Löchern neben hohen Konzentrationen an Sau-
erstoff auch Titan in Konzentrationen bis 20 Atom-% zu finden; in anderen zeigten sich hohe
Konzentrationen an Mangan und Schwefel Geweils bis zu 10 Atom-%).
---------------------------q
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Ausschließlich auf Coupons mit unpolierter Oberfläche hatten sich neben diesen kleinen Lö-
chern einige große Löcher mit einem durchschnittlichen Durchmesser von 120 Jlm gebildet.
Diese waren gefüllt mit Korrosionsprodukten, die sich aus Sauerstoff (um 65 Atom-%),
Chrom (um 25 Atom-%), Molybdän (bis 7 Atom-%) und Niob (bis 5 Atom-%) zusammen-
setzten. Die Lochhäufigkeit dieser großen Löcher betrug rund 25 Löcher/cm2•
Reaktionszeit = 5 h: Auf polierten Coupons bildeten sich einzelne Löcher mit Durchmessern
von bis zu 800 Jlm bei einer Lochhäufigkeit von 3 Löchern/cm2 (vgl. Abb. 5.21). Auf der un-
polierten Oberfläche waren zur gleichen Zeit 50 Löcher pro cm2 bei einem mittleren Loch-
durchmesser von 400 Jlm entstanden. Die Korrosionsprodukte innerhalb der Löcher zeigten
vergleichbare chemische Zusammensetzungen mit denen innerhalb der Löcher nach 0,75 h
Reaktionszeit. Die ursprüngliche Oberfläche war vollständig mit Korrosionsprodukten über-
zogen; die angegriffenen Korngrenzen waren nicht mehr sichtbar. Die Korrosionsschicht be-
stand aus kissenartigen Hügeln (Cr: 24 Atom-%; 0: 70 Atom-%) und vereinzelten Plättchen
(Cr: 30-34 Atom-%; 0: um 60 Atom-%). Vergleiche dazu Abb. 5.22 or und ul bzw. Abb. 5.23
ur.
Abb.5.21: Korrosion in HCl: ([HClJ =0,05 mollkg; [02J =0,48 mollkg; p =24 MPa; T =350°C; t =5 h)
" Große" Löcher aufpolierter Oberfläche
Reaktionszeit = 14,5 h: Auf polierten Coupons hatte sich die Lochhäufigkeit bei gleichzeiti-
ger Zunahme des mittleren Lochdurchmessers auf 1000 Jlm auf ca. 10 Löcher pro cm2 erhöht
(vgl. Abb. 5.22 01). Auf unpolierten Coupons verdoppelte sich die Lochhäufigkeit auf 100
Löcher/cm2 und der mittlere Lochdurchmesser stieg auf 750 J.lm an. Die chemische Zusam-
mensetzung der Korrosionsprodukte hatte sich gegenüber der bei kürzeren Versuchszeiten
nicht geändert. Die Korrosionsprodukte zwischen den Löchern zeigten ein vermehrtes Auf-
treten sowohl der gebildeten kissenförmigen als auch der plättchenförmigen Chromoxide (vgl. ..
Abb. 5.22 or und ul sowie Abb. 5.23 ur). Dazwischen zeigten sich vereinzelt Plättchen, die
eine chemische Zusammensetzung von 41 Atom-% Sauerstoff, 20 Atom-% Nickel und je
-
Abb.5.22: Korrosion in HC1: ([HC1J = 0,05 mollkg; [02J = 0,48 mollkg; p = 24 MPa; T = 350°C; t = 14,5 h)
01 Korrosionsloch aufpolierter Oberfläche
or und ul Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Cr:O ::::: 1:2
ur Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Ni:Cr:O ::::: 1:1:1
19 Atom-% Chrom und Chlorid aufwiesen (vgl. Abb. 5.23 or). Des weiteren konnten - eben-
falls vereinzelt - Plättchen mit einer chemischen Zusammensetzung von jeweils 31-35 Atom-
%Sauerstoff, Nickel und Chlorid gefunden werden (vgl. Abb. 5.22 ur und Abb. 5.23 ul). Bei-
de Korrosionsprodukte zeigten sich auch bei Experimenten mit längeren Versuchzeiten.
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Reaktionszeit =20 h: Auf polierten Coupons stieg der mittlere Lochdurchmesser der Löcher
auf Werte von 1100 J.l.m an; die Lochhäufigkeit blieb hingegen innerhalb der Fehlergrenzen
konstant. Die gesamte Oberfläche war deutlich wellenförmig angegriffen. Auf unpolierten
Coupons steig die Lochhäufigkeit auf 120 Löcher/cm2 an; gleichzeitig erhöhte sich der mittle-
re Lochdurchmesser auf 950 J.l.m. Bei diesen Versuchszeiten war fast die gesamte Oberfläche
mit Löchern übersät. Zwischen den Löchern wurden die selben Korrosionsprodukte gefunden,









Korrosion in HCI: ([HCl] = 0,05 mol/kg; [0 2] = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; T = 350°C; t = 20 h)
Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Cr:O:::: 1:2
Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Ni:Cr:O:CI :::: 1:1:2:1
Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Ni:O:CI :::: 1:1:1
Korrosionsprodukte mit der chemischen Zusammensetzung Cr:O :::: 1:3
Reaktionszeit = 50 h: Auf polierter Oberfläche ließen sich keine einzelnen Löcher mehr zäh-
len; die Oberfläche zeigte einen vollständigen korrosiven Angriff. In der dicken Oxidschicht
zeigten sich Löcher; vereinzelt war auch deutliches Abplatzen der Schicht zu erkennen (vgl.
Abb. 5.24 01 und or). Auf unpolierter Oberfläche stiegen Lochhäufigkeit und -durchmesser
leicht an (l30/cm2 bzw. 1000 /-lm). Aussehen und chemische Zusammensetzung der Korro-






Korrosion in HCI: ([HCIJ = 0,05 mol/kg;
[02J = 0,48 mol/kg; p = 24 MPa; T = 350
°C; t = 50 h)
wcher in dicker Oxidschicht




Der zeitliche Verlauf des Massenverlustes von Chrom ist in Abb. 5.25 dargestellt. Bei
Versuchszeiten größer als 14,5 h bildeten sich auf der Oberfläche dicke Oxidschichten, was in
den größeren Fehlerbalken bei längeren Versuchszeiten zum Ausdruck kommt. Eine Aussage
über die Kinetik der Korrosion war daher nur bedingt möglich. Wie bei den Coupons der
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Abb.5.25: Korrosion in HCl. Verlauf der Massenänderung von Coupons aus Chrom ([HCl] = 0,05 mollkg;
[02J =0,48 mol/kg; p =24 MPa; T =350°C).
Abb.5.26: Korrosion in HCl. ([HCIJ =0,05 mol/kg; [02] =0,48 mol/kg; p =24 MPa; T =350°C)
links Interkristalline Korrosion nach t = 0,75 h
rechts Interkristalline Korrosion nach t = 5 h
5.7.3 Niob
Abb.5.27: Korrosion von Chrom in HCl. ([HCll = 0,05 mo//kg; [021 = 0,48 mo//kg; p 24 MPa;
T =350°C; t =50 h)
Niob zeigte eine streng monotone Massenzunahme mit der Zeit. Diese ist in Abb. 5.28
dargestellt. Die Abweichungen zwischen den einzelnen Coupons waren dabei gering. Bei
Versuchszeiten >10 h wurde ein linearer Anstieg mit einer Steigung von (0,43 ± 0,03)
mg/cm2 h beobachtet.
Die Korrosionsschichten auf Niob wiesen eine körnige Struktur auf (vgl. Abb. 5.29). Die
Komgröße wuchs dabei mit längerer Versuchszeit. Die KOITosionsprodukte zeigten in allen
Experimenten eine chemische Zusammensetzung von rund 70 Atom-% Sauerstoff und 26-28
Atom-% Niob. Die Untersuchung der Korrosionsprodukte mit Pulver-XRD-Analyse zeigte
das Fehlen kristalliner Strukturen; die Oxide scheinen daher amorph zu sein.
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Nach einer Reaktionszeit von 0,75 h bildeten sich auf der Oberfläche von Chrom feine,
Netzstrukturen mit Gitterweiten um 100 TIm. Die Korngrenzen waren stark angegriffen (vgl.
Abb. 5.26 links). Nach einer Reaktionszeit von 5 h zeigten sich keine neuen KOITosions-
erscheinungen. Die interkristallinen Angriffe traten deutlich hervor (vgl. Abb. 5.26 rechts).
Bei Versuchszeiten von 14,5 bzw. 20 h zeigten sich plättchenartige, miteinander verwachsene
Strukturen auf der Metalloberfläche. Die Größe der Plättchen betrug bis zu 500 TIm. Thre
chemische Zusammensetzung wies Anteile von 33 Atom-% Chrom und 67 Atom-%
Sauerstoff auf. Nach 50 h waren tiefe, bis zu 10 11m breite Gräben in der Oxidschicht
erkennbar. Daneben zeigten sich deutliche Abplatzungen (vgl. Abb. 5.27). Der Oxidfilm
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Abb.5.28: Korrosion in HCl. Verlauf der Massenänderung von Coupons aus Niob ([HClJ = 0,05 mol/kg;
[02J = 0,48 mol/kg; p =24 MPa; T =350°C)
Abb. 5.29: Korrosion von Niob in HCl: ([HClJ =
0,05 mol/kg; [02J = 0,48 mol/kg; p =
24 MPa; T = 350°C; t = 50 h)
Korrosionsprodukte aufNiob
Korrosion bei Temperaturen bis ca. 150°C: Interkristalline Korrosion
Die Korrosionsphänomene, die bei Versuchen mit sauerstoffhaltiger HCI-Lösung bzw. mit
sauerstoffhaltiger NaCI-Lösung beobachtet wurden, sind in Abb. 6.1 dargestellt. Nachfolgend
werden die einzelnen Korrosionsphänomene erklärt.
Die einzige Art der Korrosion, die bei der Nickel-Basis-Legierung 625 im Temperaturbereich
bis ca. 150°C beobachtet wurde, war interkristalline Korrosion (Bereich A in Abb. 6.1 und
6.2). Andere Korrosionsarten sowie ein meßbarer Materialabtrag traten nicht auf. Die Erklä-
rung hierfür ist im passiven Zustand zu sehen, in dem sich die Legierung in diesem Tempe-
raturbereich befindet. In sauren Lösungen werden sowohl Edelstähle als auch Nickel-Basis-
Legierungen von einer wenige Nanometer dicken Schicht aus Chromoxid geschützt. Bei ge-
ringem Chromanteil in der Legierung ist diese Schicht hauptsächlich kristallin und besitzt bei
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6.1 Korrosionsexperimente in chloridhaltigen Lösungen
6.1.1 Korrosion in sauerstofthaltigen Hel-Lösungen
A B C D
[Cr] [02] P t ti t: tmol/kg m ol/kg MPa
1-1 0.05 0.48 24 : I
1·2 0.05 0.48 24 i I
1-3 0.05 0.48 24 : I
1-5 0.05 0.48 24 I
1-10 0.05 3.6 24 I I
1-4 0.05 0.48 37 : I I
1-6 0.1 0.48 24 I I
1-7 0.1 0.48 38 ~ I I
1-8 0.1 3.6 38 I
1-9 0.2 3.6 24 :j
1-11 0.05 0.48 24 I •
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500
Temperatur (Oe)
Abb. 6.1: Korrosionsphänomene in sauerstoffhaltigen wsungen von HCI (/-1 bis /-10) und NaCI (I-lI). Die
innere Oberfläche des Reaktors 1-5 war poliert.
A: Interkristalline Korrosion; B: Lochfraß-Korrosion; C: Muldenkorrosion (transpassive Auflö-
sung); D: geringe Korrosion (" Überkritische Korrosion ")
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Chromkonzentrationen oberhalb von 15-20%, wie sie bei der Legierung 625 vorliegen, einen
amorphen Charakter [McB72; Asa78]. Die beobachtete interkristalline Korrosion im Passiv-
bereich von Legierungen ist ein bekanntes Phänomen [z.B. Bro69] und kann mit der unter-
schiedlichen Zusammensetzung der Korngrenzen und der Körner selbst erklärt werden. So
werden an den Korngrenzen Verunreinigungen wie Phosphor und Schwefel angereichert und
Ausscheidungen neuer Phasen wie Carbide können erfolgen. Beide Phänomene können zu
einer beschleunigten Auflösung entweder der Korngrenzen selbst oder der benachbarten,
chromverarmten Zonen führen (vgl. Abschnitt 3.2.8.2). Die beobachteten geringen Eindring-
tiefen der interkristallinen Korrosion mit maximalen Werten um 20 J.lm in 100 h verdeutlichen
die Ausbildung schützender Oxidfilme der Legierung im Passivbereich, welche eine stärkere
Korrosion verhindern.
Korrosion bei Temperaturen zwischen ca. 150 und 250 oe: Lochfraß-Korrosion
Bei höheren Temperaturen trat Lochfraß-Korrosion auf (Bereich B in Abb. 6.1 und 6.2). Die-
se Korrosionsart wurde ausschließlich in chloridhaltigen Medien beobachtet und erreichte
erhebliche Eindringtiefen. Chlorid agiert hierbei als Oxidfilm-zerstörendes Ion. Die mit stei-
gender Temperatur zunehmende Anfälligkeit der Legierung 625 gegen Lochfraß kann dem-
nach auf eine Abnahme der Stabilität des Oxidfilms zurückgeführt werden, die wie folgt er-
klärt werden kann:
• Mit steigender Temperatur nimmt die Tendenz von Oxidfilmen, Fremdionen einzula-
gern, zu und daher ihre Stabilität ab [Fuj76b; Man80; Wan88; Car96].
• Mit steigender Temperatur nimmt die Zahl an lokalen Defekten im Oxidfilm zu. Diese
führen wiederum zu einem beschleunigten Einlagern von Fremdionen [Oka73; Be196].
• Chemische Reaktionen wie das Herauslösen von Einschlüssen, die als Startreaktionen
der Lochbildung angesehen werden, werden mit steigender Temperatur beschleunigt.
Dieses Verhalten spiegelt sich in der Tatsache wieder, daß mit steigender Temperatur das
Lochfraß-Potential von Edelstählen und Nickel-Basis-Legierungen stark absinkt und sich die
Anfälligkeit dieser Legierungen gegen Lochfraß demnach erhöht. Verschiedene Autoren defi-
nierten daraufhin eine "kritische Lochfraß-Temperatur", unterhalb der kein Lochfraß beob-
achtet wird. Nach Literaturangaben liegt diese Temperatur für die Legierung 625 bei Tempe-
raturen um 100-150 °C [KoI85; Pos88].
Bei Lochfraß-Korrosion kommt es zu einer - meist Chlorid-induzierten -lokalen Schädigung
des passiven Oxidfilms, der in den Bereichen zwischen den Löchern immer noch vorlag. An-
schließend wird das durch die Schädigung freigelegte Metall oxidiert und Metallionen gehen
in Lösung bzw. bilden Hydroxide an der Oberfläche. Dabei wird Ir freigesetzt, was zu einer
E
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pH_Wert-Absenkung der Lösung innerhalb des Loches führt. Das Vorhandensein vor allem
von Chrom-, Molybdän- und Niobverbindungen in den festen Korrosionsprodukten innerhalb
der Löcher zeigt deren Stabilität auch gegenüber der stärker sauren Lösung. Chrom bildet
dabei ein braunes, wasserhaltiges Oxyhydroxid CrOOH. Niob liegt unter vergleichbaren Be-
dingungen als NbzOs vor. Molybdän bildet MoOz. Diese Oxide sind relativ stabil gegenüber
chemischer Auflösung in sauren Lösungen und bleiben daher als Rückstände in den Löchern
zurück. Auffallend ist das vollständige Fehlen der Legierungs-Hauptkomponente Nickel in
den festen Korrosionsprodukten in den Löchern. Ein ähnliches Verhalten wurde auch von
anderen Autoren gefunden [Bog86; Gas87; Ha187; Szk87; Yan94; Car96]. Dies kann einer
erhöhten Löslichkeit von Nickeloxiden bzw. Nickelhydroxiden in sauren Lösungen unter Bil-
dung von Komplexen vom Typ NiOW zugeschrieben werden [Mac72; Din93; Str95]. Streh-
blow gibt die Sättigungskonzentration an gelöstem Nickel in saurer Lösung mit 4,8 mollkg an
[Str95], während nach Ji u. Cooper in schwach alkalischen Lösungen schon oberhalb einer
Nickelkonzentration von 10-6 mollkg Ni(OH)2 ausfällt [Ji96; Mat97]. Verschiedene Autoren
finden darüber hinaus eine besondere Stabilität der löslichen Spezies NiCI+ in sauren, Chlo-
rid-haltigen Lösungen [Ji96; Sri97]. Chlorokomplexe sollten allerdings aufgrund der hohen
Härte der Lewis-Base Chlorid eine niedrigere Stabilität besitzen als die entsprechenden Hy-
droxide [Fer9l]. Hohe Mengen an Chlorid wurden in den Korrosionsprodukten nicht gefun-
den. Das ist insofern verwunderlich, da sich Chlorid nach der klassischen Lochfraß-Theorie in
den Löchern anreichern sollte. Allerdings konnten auch andere Autoren kein bzw. nur wenig
Chlorid innerhalb der Löcher finden [Gas87; Ha187; Yan92]. Sie erklärten dies mit der hohen
Löslichkeit der Chloride, die auch z.B. während des Reinigungs- bzw. Präparationsvorgangs
weggespült werden können.
Auffallend waren die beobachteten polierten Oberflächen der Lochböden. Diese zeigen, daß
ein gleichmäßiger Materialabtrag schneller verläuft als eventuelle interkristalline Angriffe.
Die beobachteten glatten Oberflächen deuten auf Elektropoliereffekte hin, die sich bei hohen
Auflösungsgeschwindigkeiten von Metallen an der Oberfläche einstellen [Hoa50; Hun87;
Lan8?; Ste93; Gri94]. Dabei kommt es zu einem Überschreiten des Löslichkeitsproduktes von
Salzen wie NiClz an der Metall-Lösungs-Grenzschicht. Der resultierende hohe Potentialabfall
über diesem viskosen Film führt zu gleichmäßiger Metallauflösung. Geschwindigkeitsbe-
stimmend für die Korrosion ist dabei die Auflösungsgeschwindigkeit des Metallsalzfilms;
damit stellt sich die Korrosion als ein diffusionskontrollierter Prozeß dar [Dat75; Gal77;
Lan??; Ala82; Pis92; Mag93].
Eine Abhängigkeit der Temperatur, bei der zum ersten Mal Lochfraß auftrat, von der chemi-
schen Zusammensetzung der Lösung konnte in den hier vorliegenden Experimenten nicht
festgestellt werden. So lagen diese Temperaturen bei Experimenten, die unter gleichen expe-
rimentellen Bedingungen durchgeführt wurden ([HCI] = 0,05 mollkg; [02] = 0,48 mollkg;
p::: 24 MPa) zwischen 130 und 180°C. Dies ist insofern nicht verwunderlich, da die Loch-
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fraßkorrosion ein statistisches Phänomen ist [Jan77; Shi96], das stark von der lokalen Be-
schaffenheit der Oberfläche abhängt. Bei gleichen chemischen Bedingungen kann an einer
Schwachstelle des Oxidfilms Lochfraß auftreten, wohingegen andere Stellen unangegriffen
bleiben. Im Einklang dazu trat bei einem Versuch mit polierter Oberfläche (Versuch 15) Loch-
fraß erst bei relativ hohen Temperaturen von über 215°C auf. Dieses Verhalten ist konform
zu den Beobachtungen verschiedener Autoren, die zeigten, daß eine mechanische Vorbe-
handlung der Oberfläche Einschlüsse entfernen kann, die als Keime für Lochfraßkorrosion
wirken [Ber69; Ga177; Bur95; Ber97; Hon97].
Hohe Konzentrationen an HCI beschleunigten in jedem Fall die Wachstumsgeschwindigkeit
der Löcher. Diese Beobachtung ist plausibel, da sowohl Ir (als "Oxidlöser") als auch Chlorid
(als Repassivierungshemmer) aktiv am Phänomen des Lochfraßes teilnehmen. Bogaerts u.
Bettendorf [Bog86] fanden allerdings, daß der Einfluß von Chlorid auf das Lochwachstum
größer ist als der von Ir. Dies kann dadurch erklärt werden, daß eine geringfügige Absen-
kung des pH-Wertes der sauren, freien Lösung (z.B. von [HCI] = 0,05 mol/kg auf [HCl] =
0,2 mol/kg) die wesentlich stärker saure Lösung innerhalb der Löcher nur wenig beeinflußt.
Wie die vorliegenden Messungen zeigen, sind selbst die Eindringraten des Lochfraßes in
neutraler (pH25 = 7) Lösung vergleichbar mit denen in saurer Lösung bei pH25 = 1,3 (1000
bzw. 1300 ~m in 125 h), was den Schluß zuläßt, daß sich eine Übersäuerung innerhalb der
Löcher, die zur Auflösung von Nickeloxiden führt, auch in einer neutralen Umgebungslösung
einstellen kann. Ist die freie Lösung hingegen alkalisch, findet die Neutralisation der Lochlö-
sung offenbar so schnell statt, daß der Mindest-pH-Wert innerhalb der Löcher, der für
Lochwachstum notwendig ist, nicht erreicht werden kann. Lochfraß bleibt in seinem An-
fangsstadium stehen; sich bildende Löcher wachsen nicht und repassivieren nach kurzer Zeit.
Ein signifikanter Unterschied sowohl zwischen den Korrosionsmorphologien, den unteren
Lochfraßtemperaturen, als auch zwischen den chemischen Zusammensetzungen der Korrosi-
onsprodukte, die an Ober- und Unterseite der Reaktoren, also in der Gas- und Flüssigkeits-
phase auftraten, konnte bei keinem Versuch gefunden werden. Unter Annahme der Nicht-
mischbarkeit beider Phasen und des idealen Gasgesetzes für die obere Phase, nimmt bei der
höchsten Sauerstoff-Konzentration von 3,6 mol/kg die untere Phase ein Volumenanteil von
ca. 70% ein (vgl. Tabelle Al4 im Anhang). Da aber mit steigender Temperatur die gegensei-
tige Mischbarkeit der Phasen ineinander zunimmt, sollte der Volumenanteil der oberen Phase
mit steigender Temperatur deutlich zurückgehen. Darüber hinaus nähern sich die Konzentra-
tionen von undissoziierter HCI in flüssiger und Gasphase einander an [Sim93]. Es ist daher
anzunehmen, daß sich die Phasen nicht so gravierend voneinander unterscheiden, daß signifi-
kante Unterschiede in ihrer Korrosivität gefunden werden können.
------------------- .d
• Wachstum "von innen heraus", wobei Metallatome an der Metall-Oxidfilm-
Grenzschicht oxidiert werden und die entstandenen Metallionen durch den Oxidfilm
wandern. Letzteres setzt ein Vorhandensein von Fehlstellen im Oxidfilm voraus.
• Wachstum "von außen". Durch Ausfallen von Oxiden bzw. Hydroxiden aus der Lö-
sung und deren Ablagerung an der Oxidfilm-Wasser-Grenzschicht findet ein Wachs-
tum des Filmes nach außen statt. Dieser Mechanismus bedarf primär zwar keiner Fehl-
stellen im Oxidfilm, aber eines Vorhandenseins von Metallionen in Lösung.
Die Oxidfilme, die zwischen den Löchern gefunden wurden, setzten sich hauptsächlich aus
amorphen Chromoxiden sowie einem geringen Anteil an kristallinern CrOOH (Grimaldiit)
zusammen. Die gefundene amorphe Modifikation von CrOOH ist nach Laubengayer u.
McCune die bei diesen Temperaturen stabile Modifl1mtion [Lau52]. Es zeigte sich sowohl ein
Wachstum der Dicke dieser Oxidschicht mit wachsender Versuchszeit als auch mit steigender
Temperatur. Oxidfilm-Wachstum kann auf zwei prinzipiell verschiedenen Wegen erfolgen
[Eva77; Sap81]:
In der Praxis wird bei einem Wachstum von Oxidfilmen in der Regel eine Mischform bei-
derMechanismen beobachtet [Asa89; Rob89; Sat90; Gra95; Alv96]. Tanno u. Aizawa unter-
suchten die Kinetik der Bildung von CrOOH durch aus der Legierung gelöste Cr(lII)-
Verbindungen und fanden im Temperaturbereich zwischen 150 und 250°C eine starke Be-
schleunigung der CrOOH-Bildung durch Niederschlagsreaktionen aus der Lösung und dem-
nach ein starkes Wachstum der Oxidschicht mit steigender Temperatur [Tan84]. Auf der an-
deren Seite fanden McIntyre et al. bei 280°C ein Wachstum der Oxidschicht durch Bildung
von Cr203 aus dem Metall [McI78; McI79]. Welcher der beiden Mechanismen in den vorlie-
genden Experimenten überwiegt, kann nicht mit letzter Sicherheit nachgewiesen werden. Da
aber auch bei dem Experiment mit sauerstofffreier HCI-Lösung, wo die Legierung aus-
schließlich in ihrem Passivbereich vorliegt, Chrom-Verbindungen gelöst wurden, ist auch in
sauerstoffhaltigen Lösungen mit dem Vorhandensein von Cr3+ in Lösung zu rechnen. Aus
diesem Grund scheint der Niederschlags-Mechanismus favorisiert zu sein. Auf jeden Fall
zeigt das Wachstum des Oxidfilms mit der Reaktionszeit, daß dieser keine vollständige
Schutzfunktion aufweist. Dafür kann zum einen die abnehmende Stabilität dichter Oxidfilme
mit steigender Temperatur und zum anderen eine bei höheren Temperaturen begünstigte
Transformation der amorphen Oxide zu kristallinen Formen verantwortlich gemacht werden.
Kristalline Oxide besitzen Korngrenzen, die einen größeren Ionentransport ermöglichen, was
wiederum zu einem höheren Oxidfilmwachstum führt [Feh77; Rev77; Kru88; Feh95].
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Korrosion bei Temperaturen zwischen ca. 250 und 380°C: Muldenkorrosion und Mate-
rialabtrag
Oberhalb einer bestimmten Temperatur wurden sowohl die gesamte Oberfläche angreifende
Korrosionsmulden, als auch Flächenabtrag beobachtet (Bereich C in Abb. 6.1 und 6.2).
Maximale Lochtiefe (J.lm)


























Abb.6.2: Korrosion in HCI ([HCIJ =0,1 moVkg; [02J = 0,48 moVkg; p =24 MPa; t =58 h). Maximale Ein-
dringtiefe der Korrosionslöcher bzw. -mulden, des Materialabtrags sowie der Anteil der angegriffe-
nen Oberfläche als Funktion der Temperatur. A: Interkristalline Korrosion; B: Lochfraß-Korrosion;
C: Muldenkorrosion (transpassive Auflösung); D: geringe Korrosion (" Überkritische Korrosion ")
Beide Korrosionsphänomene traten dabei im exakt identischen Temperaturintervall auf, was
einen Schluß auf eine Verknüpfung beider Phänomene zuläßt. Die beobachteten Mulden sind
dabei als "Relikte" einer sich ungleichmäßig auflösenden Oberfläche anzusehen (vgl. Abb.
Abb.6.3:
links Löslichkeit von Sauerstoff in Rochtemperatur-Wasser. Daten nach 20ss et al. [2os54} sowie Pray et
al. [Pra52}.
rechts Verlauf des Potentials Cr(1l1) zu Cr(VI) bei unterschiedlichen pR-Werten und Temperaturen. Daten
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6.2). Das scharfe Einsetzen beider Korrosionsphänomene beim Überschreiten eines be-
stimmten Temperaturwertes läßt einen neuen Auflösungsmechanismus vermuten, der bei tie-
feren Temperaturen noch nicht stattfindet.
Mit steigender Temperatur wird in der Lösung immer mehr Sauerstoff gelöst [Pra52; Zos54;
Rey70; Bar71; Cra80], was einen Anstieg des oxidierenden Charakters der Lösung mit sich
bringt (vgl. Abb. 6.3 links). Bei den in dieser Arbeit vorliegenden experimentellen Drücken
von mindestens 24 MPa sollte die Löslichkeit von Sauerstoff in Wasser bei gleicher Tempe-
ratur wesentlich höher sein als die von Zoss et al. [Zos54] gemessenen Werte bei p =10 MPa.
Gleichzeitig sinkt das elektrochemische Potential der Chromatbildung ab, d.h. die Chromat-
bildung wird mit steigender Temperatur begünstigt (vgl. Abb. 6.3 rechts).
• Nickel kann bei hohen Temperaturen und niedrigen pH-Werten kein thermodynamisch
stabiles, festes Oxid bilden. NiO bzw. Ni(OHh lösen sich thermodynamisch begün-
stigt als Ni2+ bzw. NiOW auf. Dies wurde sowohl durch berechnete Hochtemperatur-
Pourbaix-Diagrarnme [Mac72; Mac79a; Che83; Cub93; Bev97; Sho97] als auch durch
Löslichkeitsmessungen [Cow71; Tre80a; Wa189; Ish92; Din93] bestätigt. Tremaine u.
Leblanc fanden beispielsweise für die Löslichkeit von NiO bei Temperaturen zwi-
schen 150 und 300 oe zwar eine geringe Abnahme der Löslichkeit mit steigender
Temperatur, aber eine sehr starke Zunahme der Löslichkeit bei Anwesenheit von W
[Tre80]. Die geringste Löslichkeit fanden die Autoren im leicht alkalischen pH-
Bereich.
Bei höheren Temperaturen wird der schützende Chrom(III)-Oxid- bzw. -Hydroxidfilm zu
löslichem Chromat oxidiert, welches an der Oberfläche der Legierung aufgelöst wird. Das
bedeutet, daß Chromoxide oberhalb einer bestimmten Temperatur die Legierung nicht mehr
schützen können. Eine alternative Bildung eines stabilen Oxidfilms von anderen Legierungs-
bestandteilen kann aus folgenden Gründen nicht stattfinden:
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• Molybdän liegt bereits unter wenig oxidierenden Bedingungen als Molybdat vor, wel-
ches ebenfalls löslich ist. Oberhalb 200-250 °C existiert kein thermodynamisch stabi-
les, festes Molybdänoxid, das die Legierung schützen könnte [Lee81; Van84]. Nach
Cragnolino kann Molybdän in oxidierenden Hochtemperaturlösungen Edelstähle und
Nickel-Basis-Legierungen nicht mehr gegen Lochfraß-KoITosion schützen [Cra90].
Cavanaugh et al. fanden auch bei der transpassiven Auflösung einer Nickel-Basis-
Legierung unter Standardbedingung keinen kOITosionsmindernden Einfluß des Legie-
rungsbestandteils Molybdän [Cav83]. Molybdat wird unter weniger stark oxidierenden
Bedingungen als Inhibitor gegen Lochfraß-KoITosion angesehen, da dessen Anlage-
rung auf der Oberfläche die Adsorption aggressiver Anionen wie Chlorid verhindern
kann [Sug76; Ga177; Yan84; Mab95]. Diese Funktion versagt allerdings unweigerlich
dann, wenn sich die darunter liegende Oberfläche rasch auflöst, was bei hohen Poten-
tialen der Fall ist.
Der Oxidfilm ist somit - wie bei tieferen Temperaturen beobachtet - nicht nur an lokalen
Stellen instabil, sondern über seinen gesamten Bereich hinweg. Abd el Wahb et al. beschrie-
ben zwar - konform zu den hier gemachten Beobachtungen - eine hohe Abhängigkeit der
KOITosion von der Chloridkonzentration im passiven Bereich, die aber im transpassiven Be-
reich verloren geht [Abd82]. Chlorid ist demnach im transpassiven Bereich nicht mehr ver-
antwortlich für die Auflösung der Legierung; diese wird hauptsächlich durch die Konzentrati-
on an H+ bestimmt. Auf den ZeitverIauf und die Startphänomene der transpassiven Auflösung
wird unten näher eingegangen.
Die beobachteten glatten Wände der Mulden deuten wiederum auf eine diffusionskontrollierte
Auflösung hin. Als Salzfilmbildner kommen dabei vor allem NiClz, CrZ03 und Cr(VI)-
Spezies in Frage. Das vornehmlich horizontal erfolgende Muldenwachstum läßt sich mit dem
steileren Konzentrationsgradienten der KOITosionsprodukte am Muldenrand im Vergleich zu
dem innerhalb der Mulden erklären (vgl. Abb. 6.4). Der für die diffusionskontrollierte Korro-
sion geschwindigkeitsbestimmende Stoffaustausch mit der freien Lösung ist am Rand der
Löcher am größten und das Wachstum der Löcher erfolgt demnach in horizontaler Richtung
















Abb.6.4: Muldenkorrosion. Konzentrationsgradienten der Korrosionsprodukte am Muldenboden (A) und am
Muldenrand (B). Da B viel größer ist als A, folgt ein stärkeres horizontales Muldenwachstum im Ver-
gleich zum vertikalem Muldenwachstum.
Die interkristallin angegriffenen Böden der KOITosionsmulden zeigen, daß die Eindringge-
schwindigkeit interkristalliner KOITosion in diesen Bereichen rascher verläuft als die Ein-
dringgeschwindigkeit der MuldenkoITosion. Bei den hohen Temperaturen können an den Bö-
den der Mulden Cr(VI)-Verbindungen gebildet werden, die innerhalb der Löcher bei tieferen
Temperaturen noch nicht entstanden sind. Durch die hohe Anreicherung dieser Cr(VI)-
- Verbindungen am Boden dieser Löcher kann ein Angriff von Chromat bzw. Dichromat auf
die Komgrenzen der Legierung erfolgen. Da die FlächenkoITosion in diesen Bereichen der
Mulden am langsamsten verläuft, zeigen sich vor allem hier interkristalline Angriffsformen.
Ein ähnliches Verhalten wurde von vielen Autoren bei der Korrosion von austenitischen Edel-
stählen und Nickel-Basis-Legierungen in Anwesenheit von Dichromat sowohl in druckloser,
kochender HN03-Lösung [Cor61; Arm65; Arm67; Arm68; Aus69; 10s72; Mor73; Ver75;
Bri8G; Per81; Hor86; Kaj95] als auch in oxidierenden Hochtemperaturlösungen [Bog86;
Bog88; Kri97c] beobachtet. Bedingt wird dieses Verhalten hauptsächlich durch Ausscheidun-
gen von Phosphor und Silicium an den Komgrenzen [Arm68; Aus69; Jos72; Cow73; Bri80].
Das untersuchte Material der Legierung 625 war mit erheblichen Mengen beider Elemente
verunreinigt (P: 50-100 ppm; Si: 700-1300 ppm). Es wurde daher versucht, eine mögliche
Anreicherung dieser Elemente an den Korngrenzen festzustellen. Dazu wurden aus der Wand
des Rohrmaterials 30 mm lange Stäbe von 2 mm Durchmesser gedreht, die in der Mitte eine
Einkerbung besaßen. Die Stäbe wurden nach Kontaktkühlung mit flüssigem Stickstoff unter
Argonatmosphäre mittels Kerbschlag zerbrochen und sofort im Ultrahochvakuum mit AES
untersucht.
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Abb.6.5: REM-Aufnahme der Bruchfläche der Legierung 625. Bruch erzeugt durch Kerbschlag nach Abküh-
lung durch flüssigem Stickstoff
Wie Abb. 6.5 zeigt, konnte allerdings in keinem Fall ein Bruch entlang der Korngrenzen er-
zeugt werden. Dieses Verhalten wurde von verschiedenen Autoren mit der hohen Duktilität
von Nickel-Basis-Legierungen auch bei tiefen Temperaturen, die keinen interkristallinen
Bruch ermöglicht, erklärt [Jos72; Was81; lly98]. Das beobachtete Fehlen einer Phosphor-
oder Silicium-Anreicherung an der so erhaltenen Oberfläche erlaubt es daher nicht, auf eine
nicht vorhandene Anreicherung beider Elemente an den Korngrenzen zu schließen.
Eine Abhängigkeit der unteren Temperatur der transpassiven Auflösung von einem der unter-
suchten Parameter HCI-Konzentration, Sauerstoff-Konzentration und Reaktionsdruck konnte
mit den vorliegenden Experimenten nicht gefunden werden. Bei Versuchen, die unter glei-
chen chemischen Bedingungen durchgeführt wurden (I-I, 1-2, 1-3 und 1-5) trat die transpassi-
ve Auflösung allerdings oberhalb der gleichen Temperatur auf (300 ± 10°C), so daß die hier
gefundenen Temperaturabhängigkeiten nicht auf experimentelle Schwankungsbreiten zurück-
zuführen sein sollten. Prinzipiell sollte eine Erhöhung der Sauerstoff-Konzentration die untere
Temperatur der transpassiven Auflösung nach unten verschieben, was auch bei HCI-
Konzentrationen von 0,05 mol/kg und Drücken von 24 MPa der Fall war. Bei HCI-
Konzentrationen von 0,1 mol/kg und einem Reaktionsdruck von 38 MPa lag die untere Tem-
peratur der transpassiven Auflösung bei hohen Sauerstoff-Konzentrationen allerdings um
55 K höher als bei niedrigen.
Bei allen Versuchen lag im Vergleich zur absoluten Korrosionsrate ein hoher Überschuß an
Sauerstoff vor (vgl. Tabelle 6.1). Die vorliegenden, sehr hohen Konzentrationen an Sauerstoff
übersteigen in jedem Fall deutlich dessen Löslichkeit in der wässrigen Phase bei z.B. 300 oe.
Aus beiden Gründen ist daher anzunehmen, daß eine Erhöhung der Sauerstoff-Konzentration
von 0,48 auf 3,6 mollkg keinen wesentlichen Einfluß sowohl auf die Geschwindigkeit der
anodischen Teilreaktionen als auch auf die Lage des elektrochemischen Potentials in der Lö-
sung hat. Bei der transpassiven Auflösung von chromhaltigen Legierungen wird darüber hin-
Zeitverlauf der transpassiven Auflösung in sauerstoflbaltigen HCI-Lösungen
Tabelle 6.1: Elektronenangebot und -verbrauch während der Korrosion. Angenommen sind eine Sauerstoffkon-
zentration von 0,48 mollkg sowie typische Konzentrationen der gelösten Metalle Nickel, Chrom
und Molybdän. Feste Korrosionsprodukte sind nicht berücksichtigt. Eine Abschätzung der Korro-








Reaktionen (ppm) (mol/kg) (mol/kg)
O2 + 2e- -7 2 OH- 15000 0,48 1,92
Ni -7 Ne+ + 2e- 1000 0,017 0,034
Cr -7 Cr(VI) + 6e- 100 0,002 0,012
Mo -7 Mo(VI) + 6e- 50 0,0005 0,003
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auS eine erhebliche Überspannung beobachtet, d.h. das elektrochemische Potential der tran-
spassiven Auflösung liegt erheblich über dem theoretischen Fermi-Potential für die Gleich-
gewichtsreaktion von Cr(ID) zu Cr(VI) [Prof. N. Sato, Hokkaido University, Japan, persönli-
che Mitteilung].
Die Versuche zur Aufklärung der Kinetik der transpassiven Auflösung in sauerstoffhaltigen
Hel-Lösungen wurden mit Coupon-Proben bei einer Temperatur durchgeführt, die bei den
Rohrreaktoren zu transpassiver Auflösung der Legierung 625 führte. Es sollten hier allerdings
neben Informationen über die Kinetik der transpassiven Auflösung auch Informationen über
deren Startmechanismus gewonnen werden.
Schon nach kurzer Reaktionszeit von 0,75 h zeigten sich auf den polierten Coupons der Le-
gierung 625 sowohl deutliche Angriffe auf die Komgrenzen als auch lochförmige Angriffe.
Die Löcher lagen dabei entweder auf den angegriffenen Komgrenzen oder - was für die
Mehrzahl der Löcher galt - zeigten in der chemischen Zusammensetzung der in ihnen gefun-
denen Korrosionsprodukte eine hohe Anreicherung an Mangan und Schwefel bzw. an Titan.
Es kann daher davon ausgegangen werden, daß der transpassive Angiff zunächst auf die typi-
schen Schwachpunkte einer Oberfläche erfolgt. Hierzu zählen vor allem nicht-metallische
Einschlüsse wie MnS als auch die mit Verunreinigungen angereicherten Komgrenzen.
Datta u. Landolt fanden für den Start der transpassiven Auflösung von Nickel in NaCI- bzw.
NaN03-Lösungen bei Raumtemperatur einen ähnlichen lokalen Zusammenbruch der Oxid-
Schicht [Dat73; Dat77]. Die Autoren fanden darüber hinaus in Chloridlösungen einen bevor-
zugten transpassiven Angriff an den Komgrenzen von Nickel [Dat80]. Bellanger u. Rameau
untersuchten die transpassive Auflösung der Nickel-Basis-Legierung C22 in H2S04-Lösungen
bei einer Temperatur bis 80°C. Sie fanden ebenfalls Anfange des transpassiven Angriffs an
lokalen Defekten im Oxidfilm.
Die transpassive Auflösung scheint demnach den gleichen Startmechanismus zu besitzen wie
die bei niedrigeren Potentialen auftretende Lochfraß-Korrosion. Auch hier werden nicht-
metallische Einschlüsse wie MnS oder Titanverbindungen als auch der Angriff auf die Korn-
grenzen verantwortlich gemacht [vgl. Kapitel 3.2.7.1]. Der Beginn von Lochfraß an Ein-
schlüssen scheint dabei allerdings eine wichtigere Rolle zu spielen als der an den Korngren-
zen [Gai80; Szk86].
Der Einfluß der Oberflächenbeschaffenheit konnte mit dem unterschiedlichen Korrosionsver-
halten von Coupons mit polierter und unpolierter Oberfläche deutlich gemacht werden. Bei
Coupons mit polierter Oberfläche zeigten sich erst nach längeren Versuchszeiten Löcher, de-
ren Größe über den unteren Mikrometerbereich hinausging. Dieser Effekt kann sowohl der
vergleichsweise geringen Zahl an Fehlstellen, als auch dem Fehlen von "Mikrokavernen" in
einer mechanisch polierten Oberfläche zugeschrieben werden, was von verschiedenen Auto-
ren auch für die Lochfraß-Korrosion an Edelstählen in Raumtemperatur-Wasser experimentell
bestätigt [Ber69; Pis92; Bur95; Grä96; Hon97; Lay97] bzw. theoretisch modelliert [Xu93;
Mir98].
Die entstehenden, wenigen Löcher bei polierter Oberfläche zeigten allerdings ein schnelleres
Wachstum als die vielen Löcher auf unpolierter Oberfläche. Dieses Verhalten kann mit einem
Konkurrenzwachstum der Löcher erklärt werden. Bei polierter Oberfläche verteilt sich der
anodische Strom auf wenige Löcher, während bei unpolierter Oberfläche mehr Löcher paral-
lel wachsen.
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Bei Versuchen mit unpolierten Coupons ist nach ca. 15-20 h Reaktionszeit die gesamte Ober-
fläche mit Löchern bedeckt (vgl. Abb. 6.6). Allerdings findet auch hier, wie bei der Korrosion
polierter Coupons, ein mit steigender Zeit zunehmender Korrosionsangriff auf die "Zwi-
schenlochstellen" statt, so daß die Oberfläche mehr und mehr mit Korrosionsprodukten be-
deckt ist. Die chemische Analyse dieser, überall auf der Oberfläche gefundenen Korrosions-
produkte deutet auf Cr(OH)3 bzw. CrOOH hin. Ein Vorhandensein von hexavalenten Chrom-
verbindungen in den Korrosionsprodukten ist unwahrscheinlich, da diese sowohl während der
Abkühlphase der Versuche als auch bei der Probenpräparation weggespült worden wären.
Allerdings kann eine Entstehung der gefundenen Kristalle durch eine Reduktion von Cr(VI)
zu Cr(ID) während der Abkühlphase nicht ausgeschlossen werden. Bei Korrosionsversuchen
mit rohrförmigem Probenmaterial konnte im Temperaturbereich bis 370°C kristallines
CrOOH in Form von Grimaldiit pulverdiffraktometrisch nachgewiesen werden, welches nach
Thamer et al. und Swaddle et al. die oberhalb ca. 300°C thermodynamisch stabile Form von
Cr(III)-Hydroxid ist [Tha57; Swa71]. Obwohl keine diffraktometrischen Untersuchungen an
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den Couponproben durchgeführt wurden, kann davon ausgegangen werden, daß zumindest
ein Teil der Kristalle Grimaldiit ist.
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Abb. 6.6: Korrosion in HCl: Lochhäufigkeit und mittlerer Lochdurchmesser auf unpolierten Coupons der
Legierung 625. Nach einer Reaktionszeit von 15-20 h ist rechnerisch die gesamte Obeifläche mit
Löchern bedeckt.
Zu niedrigeren Temperaturen hin lagern die Kristalle Wasser ein, so daß ihre formale Zu-
sammensetzung Cr(OHh ist [Sha54; Tan84; Din96]. Cr(OH)3 ist dabei bei Temperaturen un-
terhalb ca. 60-80 °C die thermodynamisch stabile Form [Sha54; Zie92; Din96].
Die nur an vereinzelten und isolierten Stellen aufgetretenen Oxychloride der formalen Zu-
sammensetzung NiCr02CI bzw. Ni(OH)CI dürften mit größter Wahrscheinlichkeit durch Nie-
derschlagsbildung aus der Lösung entstanden sein. Auch hier kann nicht ausgeschlossen wer-
den, daß dieser Prozeß während der Abkühlphase stattgefunden hat. Gegen diese Annahme
spricht allerdings, daß diese Verbindungen vermehrt bei längeren Versuchszeiten gefunden
wurden, was auf ein relativ langsames Kristallwachstum während des Versuchs schließen
läßt.
Die vorliegenden Ergebnisse lassen über die Kinetik der transpassiven Auflösung der Legie-
rung 625 nur grobe Schlüsse zu. Dies ist zum einen darauf zurückzuführen, daß es nicht ge-
lang, die sich gebildeten Schichten aus Korrosionsprodukten quantitativ von der Oberfläche
zu entfernen. Ein Abplatzen dieser Schichten während oder nach dem Versuch führt daher
unweigerlich zu einem nicht reproduzierbaren Massenverlust. Folglich sind die in Abb. 5.19
dargestellten Massenverluste als Minimalwerte anzusehen; der "reale" Materialabtrag bei lan-
gen Versuchszeiten wäre nach Entfernen der Oxidschichten wesentlich höher ausgefallen.
Aus dem selben Grund zeigen die Masseverluste der Couponproben mit zunehmender Ver-
suchszeit eine zunehmende Streuung. Über eine Kinetik der Auflösung kann deshalb nur spe-
kuliert werden, doch könnte ein linearer Verlauf, wie er für Reaktionszeiten bis 20 h interpre-
tierbar wäre, auch im Einklang mit den Ergebnissen aus längeren Versuchszeiten sein. Der so
erhaltene lineare zeitliche Massenverlust beträgt (2,0 ± 0,5) mg/cm2 h. Bei Materialdichten
der Legierung 625 von 8450 kg/m3 resultiert daraus nach einer Versuchszeit von 20 hein
Materialabtrag von 40 bis 60 Jlm. Bei den Versuchen mit rohrförmigen Proben wurde bei
gleichen Versuchsparametern und einer Temperatur von ebenfalls 350°C nach einer Ver-
suchszeit von 150 h auf der Unterseite des Rohres ein Abtrag von 370 Jlm gemessen, die -
linearer Verlauf vorausgesetzt - einer Eindringtiefe von 50 Jlm in 20 h entspräche. Bei einem
Versuch mit einem Rohrreaktor, dessen Innenoberfläche poliert war, wurde bei 350°C und
einer Reaktionszeit von 49 hein Materialverlust von 130 Jlm gemessen, was einem Verlust
von 53 Jlm in 20 h entspräche. Diese Ergebnisse lassen den Schluß zu, daß die transpassive
Auflösung in etwa einem linearen Zeitgesetz folgt. Dies stimmt mit der Überlegung überein,
daß Korrosionsvorgänge, deren geschwindigkeitsbestimmender Schritt die diffusionskontrol-




Reines Nickel zeigte bei einer Temperatur von 350°C schon nach einer Versuchszeit von 5 h
einen hohen Massenverlust. Dies ist damit zu erklären, daß unter den stark oxidierenden, sau-
ren Bedingungen kein festes Nickeloxid oder -chlorid stabil ist. Eine Passivierung des Metalls
kann nicht stattfinden und das Metall löst sich rasch auf. Geschwindigkeitsbestimmend sollte
auch in diesem Fall die Lösungsgeschwindigkeit der gebildeten Oxide bzw. Chloride sein.
Die hohen Korrosionsraten zeigen demnach die hohe Lösungsgeschwindigkeit der Korrosi-
onsprodukte.
Korrosion von reinem Molybdän
Molybdän löste sich nach einer Versuchszeit von 5 h vollständig auf. Unter den Reaktionsbe-
dingungen findet eine Bildung von gut löslichem Molybdat statt. Diese Beobachtungen stehen
in Einklang mit theoretischen Arbeiten von Lee und Vanslembrouck et al. , die zeigen, daß
Molybdän bei Temperaturen oberhalb ca. 200-250 °C kein festes Oxid mehr bilden kann,
welches das Metall schützen könnte [Lee81; Van84]. Cragnolino beschreibt darüber hinaus
bei der Korrosion von Edelstählen ein Verschwinden des Lochfraß-inhibierenden Verhaltens
von zulegiertem Molybdän in Hochtemperatur-Wasser oberhalb von 200°C [Cra90].
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Korrosion von reinem Chrom
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Auf den Coupons aus Chrom wuchsen mit steigender Versuchszeit dicke Schichten aus
Chromoxiden, deren Zusammensetzung Cr:O = 1:2 betrug. Analog zu den Versuchen mit der
Legierung 625 ist eine Existenz von CrOOH wahrscheinlich.
Chrom zeigte wie die Legierung 625 schon nach kurzen Reaktionszeiten interkristallinen An-
griff. Auch hier dürften Ausscheidungen von Verunreinigungen an den Korngrenzen verant-
wortlich für den transpassiven interkristallinen Angriff sein. Laut Hersteller-ZertifIkat enthielt
das vorliegende Probenmaterial die Verunreinigungen Silicium, Schwefel und Phosphor in
den Konzentrationen 80, 5 und 5 ppm.
Lochfraß-Phänomene wurden hingegen auf keinem der untersuchten Coupons gefunden. Die-
ses Phänomen ist typisch für Chrom und wurde von verschiedenen Autoren mit der geringen
Löslichkeit der dreiwertigen Oxide erklärt [Cos95; Str95].
Die nach längeren Versuchzeiten beobachteten breiten Risse in der Oxidschicht können auf
deren großflächiges Abplatzen zurückgeführt werden. Aus diesem Grund kann über eine Ki-
netik der Auflösung deshalb nur spekuliert werden, doch scheint ein parabolischer Verlauf,
wie er in Abb. 5.25 angedeutet ist, fraglich.
Die Korrosionsraten liegen allerdings erheblich unter den Korrosionsraten der Legierung 625
unter gleichen Bedingungen. Dies kann damit erklärt werden, daß deren weitere Hauptbe-
standteile Nickel und Molybdän ein noch schlechteres Korrosionsverhalten als Chrom besit-
zen und sich daher die Legierung schneller auflöst.
Korrosion von reinem Niob
Der leichte, linear ansteigende Massenzuwachs unter Bildung von amorphem Nb20 S bei
T = 350°C kann durch einen Migrationsprozeß von entweder Sauerstoff oder Niob durch den
Oxidfilm erklärt werden. Das sich bildende Oxid löst sich zwar nicht auf, besitzt aber keinen
vollkommenen Schutzcharakter. Ein analoger linearer Massenzuwachs wurde von Bai et al.
bei der Oxidation von Niob an Luft bei Temperaturen oberhalb 300°C gefunden [Bai96]. In
oxidierenden wässrigen Lösungen von HCI als auch von H2S04 wurde bei 350°C das gleiche
Verhalten beobachtet, was den Schluß zuläßt, daß die Korrosion unabhängig vom Anion ist
[Kri98f]. Die stabilste Modifikation von Nb20 S bei Temperaturen unterhalb ca. 500°C ist
eine amorphe Modifikation, die sich bei höheren Temperaturen in kristalline Strukturen um-
wandelt [Bra41; Hol54; Sch66; Wan97]. Folgerichtig wurde bei überkritischen Temperaturen
eine vollständige Umwandlung von metallischem Niob in orthorhombisches Nb20 S beobach-
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Abb.6.7: Korrosion in Hel ([HCll = 0,1 mollkg; [021= 0,48 mollkg). Transpassive Auflösung der Legierung
625 bei Reaktionsdrücken von 24 von 38 MPa.
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Oberhalb einer bestimmten Temperatur trat bei allen Versuchen keine Flächenabtragskorrosi-
on mehr auf (Bereich D in Abb. 6.1 und 6.2). Bei Versuchen mit einem Reaktionsdruck von
24 MPa lag diese Temperatur bei Werten um 380°C; bei Reaktionsdrücken von 38 MPa ver-
schob sich die obere Grenze zu Temperaturen um 435°C (vgl. Abb. 6.7). Die obere Tempe-
ratur, bei der die Flächenabtragskorrosion beobachtet wurde, korreliert dabei gut mit der
Dichte von Wasser. Flächenabtragskorrosion tritt demnach nur bei Dichten oberhalb von ca.
200 bis 500 kg/m3 auf. Die hohe Unsicherheit resultiert dabei aus der Unsicherheit der Tem-
peraturzuordnung zusammen mit der sprunghaften Änderung der Dichte in einem schmalen
Temperaturintervall. Ein verfahrensbedingter Temperaturfehler von ± 10 K hat bei einer ab-
soluten Temperatur von 380°C und einem Reaktionsdruck von 24 MPa eine Spanne der
Dichte zwischen 530 und 180 kg/m3 zur Folge.
Korrosion bei Temperaturen oberhalb ca. 380°C: "Überkritische Korrosion"
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Bei Versuchen mit Reaktionsdrücken von 24 MPa - also nahe dem kritischen Druck von
Wasser (PK = 22,1 MPa) - sinkt die Dichte der Lösung im Temperaturintervall zwischen 360
und 390°C von Werten um ca. 600 kg/m3 auf unterhalb 200 kg/m3 ab. Die minimalen Dich-
ten der Lösungen liegen bei 500°C bei Werten um 85 kg/m3• Die überkritische Lösung selbst
ist dabei wenig korrosiv (vgl. Bereich D in Abb. 6.1 und 6.2 sowie Abb. 6.7). Korrosionsphä-
nomene wie Lochfraß und transpassiver Flächenabtrag wurden in dieser Lösung nicht beob-
achtet. Die gefundene leichte interkristalline Korrosion deutet allerdings auf noch stattfinden-
de elektrochemische Reaktionen hin. Durch die vollständige Löslichkeit von Sauerstoff in
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überkritischem Wasser [Jap85] sollte das Oxidationspotential der Lösung sehr hoch sein und
die interkristallinen Angriffe sind demnach transpassiver Natur.
Auf der Legierungsoberfläche wurde bei allen Versuchen ein Oxidfilm mit einer Zusammen-
setzung Ni:O =1: 1 gefunden. Das thermodynamisch stabilste Nickeloxid unter diesen Bedin-
gungen ist NiO, welches oberhalb ca. 200-270 °C durch Wasserabspaltung aus dem bei nied-
rigeren Temperaturen beständigen Ni(OHh hervorgeht [Pis62; Aia66; Swa78; Zie86]. Es
kann daher davon ausgegangen werden, daß dieses Oxid die Legierung in überkritischen
wässrigen Lösungen vor KOITosionsangriffen schützt. Die Löslichkeit von kristallinern NiO
("Bunsenit") in hydrothermalen Lösungen ist dabei äußerst gering [Mor57; Got69]. Morey
gibt die Löslichkeit von NiO in Wasser bei 500°C und 200 MPa mit 20 ppm an [Mor57].
Allerdings kann in Anwesenheit von HCI eine Umwandlung zu NiCh gemäß
NiO(s) + 2 HCl(aq) ~ NiCh(s) + H20
stattfinden. Lin u. Popp beobachteten in hydrothermalen Lösungen bei Temperaturen zwi-
schen 450 und 700°C und Drücken von 100 bis 200 MPa für diese Reaktion eine leichte
Exergonie; d.h. die Bildung von NiCh ist unter diesen Bedingungen thermodynamisch leicht
favorisiert [Lin84]. In einem späteren Artikel bezeichneten Fahlquist u. Popp folglich die hy-
drothermale Stabilität von NiO auch in HCI-Lösungen als hoch [Fah89]. Lin u. Popp beob-
achteten allerdings eine Abnahme der Exergonie dieser Reaktion mit abnehmender Dichte der
Lösung (die minimalen Dichten der Experimente von Lin u. Popp lagen bei 500°C bei Wer-
ten von 530 kg/m3 [Lin84]). Konsequenter Weise sollte bei den wesentlich geringeren Dich-
ten in den hier vorliegenden Experimenten die Stabilität NiO von gegenüber NiCh noch wei-
ter erhöht sein. Für eine Ausbildung höhervalenter Nickeloxide gibt es in den vorliegenden
Experimenten keinerlei Hinweise.
Die aus der überkritischen Lösung ausfallenden KOITosionsprodukte bestanden ausschließlich
aus kristallinern NiCh-6H20 ("Nickelbischofit"), dessen Struktur von Crook u. Jambor be-
schrieben wurde [Cro79]. Eine Neubildung von NiCh-6H20 aus der Lösung scheint dabei
gegenüber der Bildung von NiO thermodynamisch begünstigt zu sein. Die hohe Konzentrati-
on von Nickel gegenüber Chrom und Molybdän in der Durchfluß-Lösung läßt auf eine nicht-
quantitative Ausfällung aller Metalle unter den untersuchten Reaktionsbedingungen schlie-
ßen. Ein ähnliches Verhalten finden Smith et al., die bei Ausfallungsexperimenten aus
1,6 molarer wässriger HN03 bei einer Temperatur von 450°C und einem Druck von 30 MPa
lediglich 8,3% des eingesetzten Nickels im Niederschlag wiederfanden, wohingegen Cr(III)-
Verbindungen schon bei Temperaturen bis 300°C zum Großteil ausgefallen waren. Auch
Takahashi et al. finden noch bei 400°C eine hohe Löslichkeit von Nickel-haltigen KOITosi-
onsprodukten [Tak89].
Das Fehlen der Bestandteile Chrom und Molybdän sowohl in der Oxidschicht der Legierung
bei hohen Temperaturen als auch in den dort ausgefallenen KOITosionsprodukten deutet auf
eine hohe Löslichkeit der entstandenen Chrom- und Molybdänverbindungen in überkriti-
schem Wasser hin. Die Korrosionsprodukte sollten daher unter diesen Bedingungen als un-
polare Verbindungen vorliegen. Beide Elemente wurden bei niedrigen Temperaturen vor al-
lem sechswertig gelöst. Analog zu der in überkritischem Wasser sehr geringen Dissoziation
von HCI sollten auch die hexavalenten Chrom- bzw. Molybdänverbindungen die entspre-
chenden unpolaren Säuren H2CrO,JI-hCr207 bzw. H2Mo04 bilden.
Ryzhenko u. Bryzgalin ermittelten für die Dissoziation von H2Cr04 bei T = 400°C und
p = 50 MPa einen pK-Wert von 7,76 an, d.h. H2Cr04 liegt zum Großteil undissoziiert vor
[Ryz87]. Der pK-Wert der zweiten Stufe liegt um weitere fünf Größenordnungen über dem
der ersten [Ryz87; Sho97; Sve97]. Aki et al. beobachteten eine hohe Auflösungstendenz eines
Cr203-Katalysators in neutralen überkritischen Lösungen in Anwesenheit von Sauerstoff, was
die Autoren ebenfalls einer Bildung von H2Cr04 zuschreiben [Aki95]. Kudrin beschreibt ein
analoges Verhalten für Molybdat, welches bei Temperaturen von 450°C und Drücken von
50 MPa ausschließlich als H2Mo04 vorliegt [Kud85].
Es kann daher geschlossen werden, daß die bei tieferen Temperaturen löslichen Nickel-
Komplexe zum Teil bei überkritischen Temperaturen ausfallen, wohingegen die in der stark
oxidierenden Lösung hexavalent vorliegenden Cr- und Mo-Verbindungen in Form ihrer nicht
dissoziierten Säuren den Bereich überkritischer Temperaturen passieren können.
Demzufolge kann nur Nickel in oxidierenden überkritischen Lösungen geringer Dichte die
Rolle des Schutzoxid-Bildners zukommen. Molybdän und vor allem Chrom, die diese Rolle
in unterkritischen Lösungen übernehmen, können bei diesen Temperaturen oxidativ von der
Oberfläche gelöst werden. Das zurückbleibende Nickeloxid bildet einen dichten Oxidfilm, der
die Legierung vor weiterer Chrom- und Molybdänauslaugung schützt. Für ein sogenanntes
"Dealloying", d.h. für die selektive Auflösung eines Legierungsbestandteils, welches von
Mitton et al. für eine Auslaugung von Nickel aus Nickel-Basis-Legierungen während SCWO-
Prozessen postuliert wurde [Mit96; Mit97; Mit98], gibt es in den vorliegenden Experimenten
keinerlei Hinweise.
In Experimenten mit einem Reaktionsdruck von 38 MPa trat Flächenabtragskorrosion bis zu
Maximaltemperaturen von 435°C auf. Oberhalb dieser Temperatur war zwar kein Flächen-
abtrag mehr meßbar, trotzdem konnten noch Korrosionsmulden gefunden werden. Die Korro-
sion kam in diesen Experimenten nicht oberhalb einer scharf definierten Temperatur zum Er-
liegen, sondern nahm im Temperaturbereich zwischen 425 und 445°C allmählich ab.
Die obere Temperatur der Flächenabtragskorrosion fällt wiederum mit der Abnahme der
Dichte von Wasser zu höheren Temperaturen hin zusammen. Bei p = 38 MPa sinkt die Dichte
von reinem Wasser in einem vergleichsweise breiten Temperaturintervall zwischen 3750C
und 450 °c von 600 auf 240 kg/m
3
ab. Die minimalen Dichten der Experimente lagen bei
165 kg/m
3
. Demnach kann die obere Temperaturgrenze der FlächenkoITosion einer Tempera-
tur zugeordnet werden, oberhalb der Dichten kleiner etwa 250 - 350 kg/m3vorliegen.
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Bei höheren Temperaturen und geringeren Dichten wurde zwar kein Flächenabtrag mehr be-
obachtet, aber die Oberfläche zeigte deutlich stärkere Angriffe als bei niedrigeren Reaktions-
drücken. Dies kann damit erklärt werden, daß die Lösung bei Drücken von 38 MPa eine deut-
lich höhere Dichte aufweist als bei 24 MPa. Demnach sind die ionischen Prozesse wie Lös-
lichkeit von Salzen oder die Dissoziation angreifender Säuren bei höheren Drücken stärker
ausgeprägt und typisch "ionische" Korrosionsphänomene wie Muldenkorrosion finden noch-
wenn auch in vergleichsweise geringem Ausmaß - statt. Die hauptsächlich aus NiO bestehen-
den Korrosionsprodukte innerhalb dieser Löcher zeigen allerdings, daß auch bei höheren Re-
aktionsdrücken NiO die schützende Rolle des Oxidfilmbildners übernommen hat, wohingegen
Chrom und Molybdän vollständig ausgetragen wurden.
Die Abnahme der Korrosion zu höheren Temperaturen und demnach geringeren Dichten hin
kann demnach wie folgt erklärt werden:
• Die angreifende Lösung ist wesentlich weniger aggressiv. Durch die Abnahme der
Dichte und -der Polarität von Wasser wird die Dissoziation der angreifenden Spezies
HCI nahezu verhindert; die korrosiven Ionen Wund cr sind demnach in der Lösung
nicht mehr vorhanden (vgl. Abschnitt 3.1.2). Undissoziierte HCI kann zwar korrosiv
auf Reaktormaterialien wirken, doch sind hierfür höhere Temperaturen notwendig
[Hos78; Rue81; Smi92; Tu97], da die Korrosivität bei diesem nicht-elektrochemischen
Prozeß auf der Flüchtigkeit der sich bildenden Metallchloride beruht. Diese ist aller-
dings bei den untersuchten Temperaturen noch zu gering, als daß sie innerhalb der
untersuchten Zeiten zu einem merklichen Korrosionsabtrag führen könnte.
• Korrosionsraten werden stark vom Abtransport der entstandenen Korrosionspro-
dukte bestimmt. Aufgrund der geringen Löslichkeit des entstandenen und schützenden
NiO in überkritischem Wasser niedriger Dichte findet ein chemisch bedingter Abtrag
der Oxidschicht kaum statt. Da NiO zudem die Oberfläche "versiegelt" kann ein Her-
auslösen anderer Legierungsbestandteile nicht erfolgen und die Legierung ist passi-
viert.
• Durch die vollständige Löslichkeit von Sauerstoff sollte die Oxidationskraft der über-
kritischen Lösung stark erhöht sein, d.h. eine elektrochemische Korrosion sollte be-
schleunigt stattfinden. Die dafür verantwortliche kathodische Teilreaktion läuft nach
folgender Gleichung ab:
Diese Reaktion sollte daher zu einer Anreicherung von negativ geladenem Hy-
droxid an der Oberfläche führen, das durch das unpolare Lösungsmittel nicht abgetra-
gen werden kann. Damit ist ein Fortschreiten der kathodischen Reaktion blockiert, da
ein Elektronentransfer durch die OH- -Schicht behindert ist.
Kommentar zu Literaturdaten über die Korrosion in überkritischen Lösungen
In der Literatur finden sich zahlreiche Widersprüche über die Korrosionsraten von Nickel-
Basis-Legierungen in wässrigen überkritischen Lösungen von SCWO-Systemen. Manche
Autoren fanden dabei sehr geringe [Lat93; Mit93; Zi195; Bou95; Kri95; Bou96; Bou97;
Lat97], andere hingegen erhöhte oder sogar hohe Korrosionsraten [Dow93; Li94; Gon97;
Fod97; Fod98]. Dieser Widerspruch ist damit zu erklären, daß alle Autoren ihre ,Korrosions-
experimente zwar in überkritischen Lösungen, nicht alle aber in überkritischen Lösungen ge-
ringer Dichte durchführten. Fodi et al. untersuchten beispielsweise die Korrosion verschiede-
ner Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen bei einer Temperatur von 430°C und einem
Druck von 40 MPa und fanden für die meisten Werkstoffe eine hohe Korrosion [Fod97;
Fod98]. Unter diesen Bedingungen hat reines Wasser eine relativ hohe Dichte von rund
360 kg/m3• In Einklang mit den vorliegenden Experimenten ist die Korrosion unter solchen
Bedingungen erhöht.
Vielfach wird in der Literatur der Begriff "überkritisches Wasser" gleichgesetzt mit dem Be-
griff "Wasser geringer Dichte" oder "Wasser geringer Polarität". Wie geochemische Trans-
port- und Depositionsprozesse zeigen, besitzt überkritisches Wasser bei hohen Drücken (z.B.
> 100 MPa) eine hohe Löslichkeit für Mineralien und Erze [Bar79; Ric81; WaI86].
100 6 Diskussion





Druck Dichte Dielektrizitäts- Ionenprodukt
(MPa) (kg/m3) konstante
22 120 1,8 -21,4
24 150 2,2 -20,1
30 350 5,8 -14,9
38 510 10,0 -12,7
50 580 12,2 -11,9
75 650 14,6 -11,2
100 690 16,0 -10,8
24 580 13,2 -12,1
Wie Tabelle 6.2 zeigt, besitzt überkritisches Wasser bei einer Temperatur von 400°C und
einem Druck von 50 MPa vergleichbare Werte der Dichte, Dielektrizitätskonstante und 10-
nenprodukt wie unterkritisches Wasser bei 360°C und 24 MPa und sollte daher vergleichbare
hohe Korrosionraten aufweisen.
Von verschiedenen Autoren wird diskutiert, ob eine nicht-elektrochemische Korrosion, d.h.
die in Abschnitt 3.2.8.5 angeführte direkte Reaktion des Metalls mit undissozüerter HCl ver-
antwortlich für die Korrosion in überkritischem Wasser niedriger Dichte sein könnte [Li94;
1 •••••••••••••••••••••••••••••d
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Kri95]. Mit den hier vorliegenden Messungen konnte allerdings gezeigt werden, daß die Kor-
rosionsrate in überkritischem Wasser dichteabhängig ist - ein Verhalten, das bei direkter Re-
aktion mit undissoziierter HCI nicht erwartet werden würde. Ebenso wurde gezeigt, daß die in
überkritischem Wasser geringer Dichte auftretenden Korrosionsphänomene elektrochemi-
scher Natur sind. Korrosion in solchen Lösungen wird demzufolge durch elektrochemische
Prozesse ausgelöst, die allerdings - aufgrund des geringen Lösevermögens des überkritischen
Wassers - stark verlangsamt sind.
Vergleich der Durchfluß-Daten
An dieser Stelle sei noch einmal angemerkt, daß die Konzentrationen an Metallionen in der
abfließenden Lösung nur semi-quantitative Aussage für eine über den gesamten Temperatur-
bereich ablaufende "Gesamtkorrosion" ermöglichen. Die bei einigen Versuchen bemerkte
leichte Zunahme des pH-Wertes kann wie folgt erklärt werden. Für die oxidative Auflösung
von 1000 ppm (entsprechend 0,017 mol/kg) Nickel als Ni2+ werden gemäß nachfolgender
Gleichung
Ni + 1/2 Oz + 2 Ir ~ Ni2++ HzO
0,034 mol/kg H+ verbraucht, was eine Erhöhung des Ausgangs-pH-Wertes von 1,0 auf 1,2 zur
Folge hätte. Diese pH-Wert-Änderung liegt allerdings im unteren Vertrauensbereich der ver-
wendeten Analytik.
Aus den vorliegenden Messungen wird ersichtlich, daß eine Erhöhung der Säurekonzentra-
tion zwischen 0,05 und 0,2 mol/kg zu einer starken Erhöhung der Konzentrationen an Nickel,
Chrom und Molybdän in der abfließenden Lösung führt. Diese kann damit erklärt werden,
daß die Löslichkeit aller Oxide mit steigender Säurekonzentration stark ansteigt und folglich
die chemische Auflösung beschleunigt stattfindet.
Der Cr(VI)-Anteil an gelöstem Chrom nimmt mit steigender Säurekonzentration hingegen
deutlich ab. Dieser Effekt ist wie folgt zu erklären: Mit steigender Säurekonzentration steigt
das elektrochemische Potential der Dichromatbildung an, d.h. eine transpassive Auflösung
sollte schwerer erfolgen. Gleichzeitig nimmt allerdings die Dissoziation von HCI mit steigen-
der Temperatur stark ab, und in der somit "neutraler" werdenden Lösung kann eine Oxidation
leichter erfolgen. Darüber hinaus ist die Dichromatbildung bei hohen Temperaturen zu tiefe-
ren Potentialen verschoben. Bei hohen Temperaturen sollte daher in der Lösung vor allem
Cr(VI) vorliegen. Im Abkühlbereich der Rohrreaktoren können die Cr(VI)-Verbindungen
allerdings wieder zu Cr(III) reduziert werden. Diese Reduktion ist bei tiefen pH-Werten be-
günstigt und führt zu dem geringen Cr(VI)-Anteil, der in Experimenten, die bei niedrigen pH-
Werten durchgeführt wurden, beobachtet werden konnte.
Spannungsriß-Korrosion
Eine Erhöhung der Sauerstoff-Konzentration von 0,48 auf 3,6 mol/kg führt hingegen nicht
zu einer signifIkanten Erhöhung der Metallkonzentrationen im Durchfluß und nur zu einer
leichten Zunahme des Cr(VI)-Anteils. Daraus kann geschlossen werden, daß bei Sauerstoff-
konzentrationen höher als 0,48 mol/kg die kathodische Sauerstoff-Zersetzung nicht die ge-
schwindigkeitsbestimmende Teilreaktion sein kann und sich zwischen 0,48 und 3,6 mol/kg
das elektrochemische Potential der oxidierenden Lösung nicht mehr zu ändern scheint. Ein
ähnlicher "Plateau-Effekt" wurde auch von Aki et al. bei der Oxidation von CrZ0 3 in
Hochtemperatur-Wasser schon bei deutlich niedrigeren Sauerstoff-Konzentrationen festge-
stellt [Aki96].
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Spannungsriß-KoITosion (SpRK) trat m den hier vorliegenden Versuchen nur bei einem
Druck von 38 MPa und einer HCI-Konzentration von 0,1 mol/kg auf. Sowohl bei geringeren
HCI-Konzentration (0,05 mol/kg) als auch bei einem geringeren Experimentaldruck (24 MPa)
wurde keine SpRK beobachtet. Die mechanische Belastung des Reaktormaterials, die als
Vergleichsspannung nach der Gestaltänderungsenergiehypothese für duktile Werkstoffe er-
mittelt wurde, betrug bei einem Innendruck von 38 MPa ca. 100 N/mmz, was nur etwa 1/4 des
Rpo.z-Wertes der Legierung 625 bei 300°C entspricht (vgl. Abb. 3.9). Die mechanische Bela-
stung allein kann demnach auch bei den höchsten Innendrücken nicht zu einer Rißbildung
führen. Da bei Versuchen mit Reaktorinnendrücken von 24 MPa (entsprechend einer Ver-
gleichsspannung von ca. 65 N/mmz) kein Fall von SpRK detektiert wurde, kann vermutet
werden, daß zwischen diesen Werten bei der gegebenen chemischen Umgebung eine "kriti-
sche mechanische Belastung" vorliegt, oberhalb der SpRK auftritt. Die Tatsache, daß Ergeb-
nisse von Boukis et al., die bei gleicher chemischer Zusammensetzung und gleicher Reaktor-
geometrie SpRK bei der Legierung 625 schon bei 24 MPa zeigten [Bou96], könnte allerdings
Hinweise geben, daß diese "kritische mechanische Belastung" nahe bei Reaktorinnendrücken
von 24 MPa liegt.
Die Risse traten in einem scharfen Temperaturbereich von ca. 280°C auf. In diesem Tempe-
raturbereich wurde ebenfalls der Übergang von Lochfraß- zu MuldenkoITosion und das Ein-
setzen von MaterialabtragskoITosion beobachtet. Es kann somit davon ausgegangen werden,
daß die hier beobachtete SpRK im Übergangsbereich zwischen passivem und transpassivem
Zustand der Legierung auftrat. Dieser Übergangsbereich wird in der Literatur als besonders
förderlich für SpannungsrißkoITosion angesehen [Ber76; Cha79; Cra91; Jon92b].
Alle gefundenen Risse hatten ihren Ursprung am Boden von KOITosionsmulden. Hier ist zum
einen die inhibierende Oxidschicht zerstört [Pic65; Miy88; Chr90; Jon92] und zum anderen
6 Diskussion 103
ist durch die erhöhte Krümmung der Oberfläche innerhalb der Korrosionsmulden die lokale
mechanische Spannung stark erhöht.
Sowohl die große Breite der Risse als auch deren transkrlstalline Ausbreitung im Mündungs-
bereich zeigen die hohe Auflösungsgeschwindigkeit. So finden sich in den Korrosionspro-
dukten innerhalb der Löcher keine Nickelsalze; d.h. der Stoffaustausch mit der freien Lösung
in den Rohren erfolgt rasch. Die Rißspitzen zeigen hingegen interkristallines Fortschreiten. Es
ist daher zu vermuten, daß die SpRK ursprünglich interkristallin begann, sich die Risse aber
nach kurzer Zeit durch die korrosive Lösung schnell verbreiterten und ein "transkristallines"
Aussehen annahmen. Für einen interkristallinen Rißstart in hochoxidierenden Medien spricht
ebenfalls der schädigende Einfluß von Korngrenzen-Verunreinigungen wie Phosphor oder
Schwefel, der bei transpassiver SpRK beschrieben wurde [Van 75; Bru81; Jon83; Jon86;
Bru89; Jac90; Bru94].
Einen weiteren beschleunigenden Einfluß auf die Ausbreitungsgeschwindigkeit der SpRK
könnte die elektrische Leitfähigkeit der salzsauren Lösung haben, die bei 38 MPa bei Tempe-
raturen um 280 - 300°C ein Maximum durchläuft [Fra56; Fra84]. Eine hohe Leitfähigkeit
begünstigt dabei den Abtransport der Korrosionsprodukte aus dem Riß [And92; Mac96a].
Mitton et al. fanden unter vergleichbaren Bedingungen zwei Temperaturbereiche, bei denen
Spannungsriß-Korrosion auftrat [Mit98]. Diese lagen bei Temperaturen um 150°C sowie
zwischen 250 und 280 °C. Die Autoren geben allerdings keine Begründung für deren Auftre-
ten. Es ist zu vermuten, daß die Spannungsriß-Korrosion bei tiefen Temperaturen von Loch-
fraß-Löchern ausgeht, die, wie die hier vorliegenden Ergebnisse zeigen, nach längeren Ver-
suchszeiten zu einer erheblichen Abnahme der Wandstärke führen können. Darüber hinaus
können an der stark gekrümmten Oberfläche der in der Regel hemisphärischen Löcher stark
erhöhte mechanische Spannungen auftreten. Die Spannungsriß-Korrosion, die Mitton et al.
bei höheren Temperaturen fanden, können hingegen wiederum dem Übergangsbereich passiv-
transpassiv zugeordnet werden.
In den hier vorliegenden Untersuchungen wurde gezeigt, daß das alleinige Vorliegen einer
chemisch aggressiven Lösung bei geringeren mechanischen Belastungen im Untersuchungs-
zeitraum noch nicht zu SpRK führte. Auf der anderen Seite trat bei Experimenten mit erhöh-
ter mechanischer Belastung und chemisch weniger aggressiver Lösung ebenfalls keine SpRK
auf. Für beide Parameter - mechanische Spannung und Zusammensetzung der Lösung - muß
daher eine kritische Grenze existieren, unterhalb der im Untersuchungszeitraum gerade keine
SpRK zu erwarten ist. Da allerdings auch SpRK ein statistisches Phänomen ist, ist diese
Grenze nicht als scharf definiert zu sehen.
Die Tatsache, daß in Lösungen von HZS04 unter vergleichbaren Bedingungen keine Anzei-
chen von SpRK zu finden waren, zeigt den starken Einfluß von Chlorid auf die Rißbildung.
So erhöhen zwar Ionen allgemein die Anfälligkeit gegenüber SpRK [And92], die Anwesen-
heit von Chlorid in Hochtemperaturlösungen erhöht jedoch diese Anfälligkeit drastisch
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[Sug65; Ver73; Ber76; Ne179; Car92]. Zugabe von Sulfat zu solchen Lösungen kann SpRK
sogar verhindern [Yan92b; Ash97a; Bar97].
In der nachfolgenden Abb. 6.8 ist schematisch der Korrosionsmechanismus der Legierung













Cr20l- + 2 H+ ~ H2Cr04
Ni2+ + 2 Cl-~ NiCl2
CrO~CrVI
Nio~ Ni2+ (oder Ni3+)
Hohe KOITosionsraten führen zu
Übersättigung und Ausfallen von
NiCl2 und/oder NiCr20 7
Abb. 6.8: Korrosion in HCl: Mechanismus der Korrosion der Nickel-Basis-Legierung 625 in sauerstojjhalti-
gen HCl-Lösungen. Spannungsriß-Korrosion (SpRK) trat nur unter bestimmten Bedingungen auf
(vgl. Text). SC-Bereich = Überkritischer Bereich geringer Dichte
6.1.2 Korrosion in sauerstofThaltiger NaCI·Lösung
Die Löslichkeiten von NaCl in überkritischen Lösungen geringer Dichte liegen bei einigen
100 ppm [Mor5l; Mar64; Mar76; Arm93; Arm94; Cui95; Sve97]. Reaktionstemperaturen
oberhalb der kritischen Temperatur hätten bei den hier eingesetzten Konzentrationen unwei-
gerlich zu einer Verstopfung der Rohrreaktoren schon nach kurzer Betriebszeit geführt, wes-
halb eine maximale Reaktionstemperatur von 350°C gewählt wurde.
..7 '1
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Die Korrosionserscheinungen, die in NaCI-Lösung beobachtet wurden, entsprechen prinzipi-
ell denen in HCI-Lösung, ihr Auftreten ist allerdings zu höheren Temperaturen verschoben.
So trat bei gleichen Chlorid- und Sauerstoff-Konzentrationen Lochfraß-Korrosion erst bei
signifikant höheren Temperaturen auf (215°C im Vergleich zu 150°C). Ein ähnliches Ver-
halten in Hochtemperatur-Lösungen wurde auch von anderen Autoren beobachtet [Syr80;
Kin81]. Dies ist damit zu erklären, daß Lochfraß-Initiierung bei niedrigen pH-Werten, also
aggressiveren Lösungen, leichter erfolgt [Gal77; Tur81; Ko185a; Grä96] und somit zu einer
lokalen Schädigung der Oxidschicht schon bei geringeren Temperaturen führt. Darüber hin-
aus findet eine Übersäuerung innerhalb der Löcher, die für ein stabiles Lochwachstum not-
wendig ist, in saurer Lösung leichter statt. Trotzdem reicht diese lokale Übersäuerung auch in
neutraler NaCI-Lösung zur Entstehung von Lochfraß aus; der Stoffaustausch mit der freien
Lösung, die eine Erhöhung des lokalen pH-Werts zur Folge hätte, muß daher vergleichsweise
langsam erfolgen.
Lochfraß trat bis zu Temperaturen von oberhalb 300°C auf, also in Temperaturbereichen, die
in saurer Lösung schon zu transpassiver Flächenkorrosion führten. In neutralen Lösungen
wurde diese Flächenabtragskorrosion erst bei Temperaturen oberhalb 335 oe beobachtet. Die
Korrosionsraten waren verglichen mit denen in saurer Lösung allerdings gering (150 Jlm in
125 h). Dieses Verhalten ist insofern verwunderlich, da die Chromatbildung bei neutralen pR-
Werten stark favorisiert sein sollte und deswegen schon bei wesentlich niedrigeren Tempera-
turen Flächenabtrag zu erwarten wäre. Es ist daher zu vermuten, daß die in neutralen Lösun-
gen stark verminderte Löslichkeit der Nickeloxide einen starken Flächenabtrag verhindert und
die Korrosionsgeschwindigkeit selbst lediglich mit der Löslichkeit von NiO korelliert. So-
wohl Fujii als auch Uhlemann et al. fanden bei Korrosionsexperimenten an Edelstählen in
oxidierenden, neutralen Chloridlösungen bis zu Temperaturen von 250°C Lochfraß-
Phänomene, die zu höheren Temperaturen hin einem "gleichmäßigen Korrosionsangriff' wi-
chen [Fuj76; Uh189]. Da die hohe Auflösung von Metallen innerhalb der Löcher unweigerlich
zu einer lokalen pH-Erniedrigung führt, ist die Auflösung von NiO zwar in den Löchern
möglich, nicht jedoch in Bereichen außerhalb der Löcher, in denen neutrale Lösung vorliegt.
Es kann vermutet werden, daß das aus den Löchern gelöste Nickel aus der neutralen Lösung
wieder ausfällt und zum Teil den zwischen den Löchern beobachteten Film aus NiO bildet.
Die Konzentrationen in der abfließenden Lösung lagen für Nickel um ca. zwei Größenord-
nungen unter den in sauren Lösungen gemessenen Konzentrationen. Diese Meßwerte stehen
wiederum im Einklang mit der geringen Löslichkeit von Nickeloxiden in neutralen Lösungen.
Die Konzentrationen von Chrom waren in etwa gleich groß und die von Molybdän nahm um
den Faktor zwei ab. Der Cr(VI)-Anteil stieg von knapp 70% in saurer Lösung auf fast 100%
in neutraler Lösung an. Der hohe Chromatanteil resultiert aus der o.g. favorisierten Bildung
von Cr(VI) bei höheren pR-Werten.
In alkalischer Lösung wurde bis zu der gemessenen Maximaltemperatur von 350°C keine
starke Korrosion beobachtet. Dieses Verhalten kann mit der Bildung von schützendem NiO
bei höheren Temperaturen erklärt werden, das eine bei alkalischen Bedingungen favorisierte
oxidative Auflösung von Chrom als Chromat verhindert. NiO besitzt in leicht alkalischen Lö-
sungen seine höchste Stabilität [Cow71; Mac72; Tom76; Tre80; Wa189; Hir90; Ish92;
Din93]. Ein bei niedrigeren Temperaturen thermodynamisch stabiles Ni(OHh dehydratisiert
oberhalb von 200-250 °C zu NiO [Mac72; Mac76; Swa78; Zie86; Zie87; Zie92]. Verschiede-
ne Autoren untersuchten die Korrosion von reinem Nickel in alkalischen Hochtemperatur-
Lösungen [Pos67; Bey76]. Postlethwaite stellte dabei in alkalischen Lösungen bis zu einer
experimentellen Maximaltemperatur von 275°C auch bei hohen elektrochemischen Potentia-
len eine extrem hohe Stabilität des Oxidfilms gegenüber Chlorid, das in Konzentrationen bis
zur Sättigungskonzentration vorlag, fest [Pos67].
Auffallend ist weiterhin das Fehlen von jeglichen lokalen Korrosionsangriffen wie Lochfraß.
Dies kann damit erklärt werden, daß in alkalischer Lösung die Absenkung des pH-Werts in-
nerhalb der Löcher während der oxidativen Metallauflösung nicht ausreicht, den "kritischen
Lochfraß-pH-Wert" zu unterschreiten. Die Legierung repassiviert und stabiles Lochwachstum
findet nicht statt. Ein analoges Phänomen wurde sowohl von Fuji auch von Bogaerts et al. bei
der Korrosion verschiedener Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen in alkalischer KCI-
Lösung beobachtet [Fuj76a; Bog78; Bog86].
Die Stabilität von NiO und dessen Schutzwirkung auf die Legierung zeigt sich deutlich in den
äußerst geringen Konzentrationen an Metallionen in der abfließenden Lösung, die für Nickel
unterhalb der Nachweisgrenze von 0,2 ppm lagen. Bei Versuchsbeginn bestand die Oxid-
schicht der Legierung aus Chrom(III)-Oxid. Dieses wurde während der ersten Stunden oxida-
tiv als Chromat entfernt, was zu einer Anreicherung von Nickel an der Oberfläche führte. Mit
dem Wachstum dieser schützenden NiO-Schicht kann immer weniger Chrom an die Oxid-
Wasser-Grenzschicht gelangen und die Konzentrationen an gelöstem Chrom sinken allmäh-
lich ab. Das Vorhandensein von gelöstem Chrom ausschließlich in Form von Chromat läßt
sich wiederum auf dessen thermodynamische Stabilität bei hohen pH-Werten zurückführen.
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6.1.3 Korrosion in sauerstotlhaltiger, alkalischer NaCl-Lösung
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6.1.4 Korrosionsversuch in sauerstofffreier HCI-Lösung
Bei Temperaturen oberhalb etwa 100°C zeigte die Legierung interkristallinen Angriff. Es ist
anzunehmen, daß sich die Legierung in diesem Temperarturbereich in ihrem Passivzustand
befindet. Die beobachtete interkrlstalline Korrosion in sauerstofffreier Lösung und in sauer-
stoffhaitiger HCI-Lösung ist demnach gleichen Ursprungs.
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Oberhalb 200°C schützt ein dicker Chrom(lli)-Oxid-Film die Oberfläche. Die große Dicke
dieses Films deutet allerdings auf einen nicht perfekten Schutz der darunterliegenden Oberflä-
che hin. Anders als in sauerstoffhaltiger Lösung kann der gebildete Cr(lli)-Oxid-Film nicht zu
Chromat oxidiert werden und Flächenabtrag ist gering. Die chemischen Löslichkeiten von
CrZ03 bzw. CrOOH in Hochtemperaturwasser sind gering. Radhakrishnamurty u. Adaikkalam
fanden bei 200°C nur geringe Unterschiede in der Löslichkeit bei neutralen und sauren Lö-
sungen. Die geringste Löslichkeit liegt bei pH 4 vor [Rad82]. Yashiro et al. zeigten allerdings,
daß die Löslichkeit von CrOOH bei 250°C unter Anwesenheit von Chlorid erhöht wird
[Yas91]. Die Autoren machen hierfür die Bildung löslicher Chlorokomplexe verantwortlich.
Ziemniak findet im Temperaturbereich zwischen 100 und 300°C für Chromoxid eine um
zwei Größenordnungen geringere Löslichkeit wie für Nickeloxid. [Zie92].
Die geringe Löslichkeit von CrOOH im Vergleich zu der von NiO führt zu einer Anreiche-
rung von CrOOH in der Oxidschicht [Rob91]. Da die Korrosion hauptsächlich von der Lös-
lichkeit des Oxidfilms abhängig ist, sind die Konzentrationen der gelösten Metallionen bei
sauerstofffreier Lösung geringer als bei sauerstoffhaltiger.
In Abwesenheit von Sauerstoff muß als kathodische Teilreaktion eine Zersetzung von Wasser
unter Bildung von Wasserstoff fungieren. Die resultierenden elektrochemischen Potentiale in
Hochtemperatur-Wasser liegen allerdings in jedem Fall im Passivbereich der Legierung. Da
keine lokalen Korrosionserscheinungen beobachtet wurden, müssen die Potentiale noch un-
terhalb des Lochfraßpotentials der Legierung 625 liegen. Ein ähnliches Verhalten - ein Nicht-
auftreten von Lochfraß-Korrosion trotz Anwesenheit von Chlorid - fanden Hall u. 0 "Neill bei
Korrosionsuntersuchungen an der Nickel-Basis-Legierung 600 bei Temperaturen bis 315°C
[HaI87]. Ein durch Chromatbildung bedingter Flächenabtrag kann aufgrund der zu niedrigen
elektrochemischen Potentiale nicht erfolgen.
Das Nicht-Auftreten von Spannungsrißkorrosion trotz der Anwesenheit von Wasserstoff kann
ebenso auf den Passivzustand der Legierung zurückgeführt werden. Wie in Kapitel 3.2.8.3
dargelegt, wird SpRK vor allem in den Übergangsbereichen aktiv-passiv und passiv-
transpassiv beobachtet; die Anfalligkeit im reinen Passivbereich ist hingegen wesentlich ge-
ringer. Es kann allerdings nicht ausgeschlossen werden, daß bei höheren HCI-
Konzentrationen bzw. längeren Versuchszeiten SpRK auftreten kann.
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6.2 Korrosionsexperimente in sulfathaltigen Lösungen
6.2.1 Korrosion in sauerstoftbaltigen H2S04-Lösungen
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Analog zur Korrosion in sauerstoffhaltigen HCI-Lösungen zeigten die Korrosionsexperimente
in sauerstoffhaltigen HzS04-Lösungen bei allen Säurekonzentrationen (0,05 bis 0,2 mollkg),
Sauerstoff-Konzentrationen (0,48 bis 1,44 mollkg) sowie bei Reaktionsdrücken von 24 und
38 MPa einen einheitlichen Verlauf (vgl. Abb. 6.9).
Höchste Temperatur: 350 oe
Höchste Temperatur: 350 oe
Höchste Temperatur: 350 oe
B C D E
M-t--t-A----t
[H2S04] =0.05/[02] =0.48/24 MPa
[H2S04] =0.11[02] =0.48/24 MPa
[H2S04] =0.21[02] =0.48/24 MPa
[H ZS04] = O.I/[Oz] = 1.44/24 MPa
[HZS04] =0.2/[Oz] = 1.44/24 MPa
[HZS04] = 0.11[02] = 0.48138 MPa
o 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500
Temperatur (OC)
Abb.6.9: Korrosionsphänomene in sauerstoffhaltigen wsungen von HCI (1-1 bis 1-10) und NaCI (1-11). Die
innere Obeifläche des Reaktors 1-5 war poliert.
A: Interkristalline Korrosion; B: 1nterkristalline Korrosion mit polierten Körnern; C: Muldenkorro-
sion mit starkem interkristallinem Angriff; D: Muldenkorrosion mit polierten Muldenböden; E: gerin-
ge Korrosion (" Überkritische Korrosion ")
Die beobachtete interkristalline Korrosion im Temperaturbereich zwischen ca. 150 und
200°C und eine ansonsten unangegriffene Oberfläche deutet wie auch die Ergebnisse in HCI-
Lösungen zeigen, auf den Passivzustand der Legierung hin. Bei hoher Säure- (0,2 mollkg)
und zugleich hoher Sauerstoff-Konzentration (1,44 mollkg) liegt die untere Grenze der inter-
kristallinen Korrosion bei deutlich niedrigeren Temperaturen. Die beobachtete interkristalline
Korrosion ähnelt dabei stark der interkristallinen Korrosion, die bei den HCI-Experimenten
beobachtet wurde. Es kann daher davon ausgegangen werden, daß ein Einfluß des Anions für
diese Korrosionsart keine oder nur eine unwesentliche Rolle spielt.
Bei Temperaturen zwischen 200 und 250°C trat zusätzlich zur interkristallinen Korrosion ein
Angriff auf die benachbarten Körner auf, so daß diese runde Kanten aufwiesen. Dieses Phä-
nomen kann als eine beginnende Flächenkorrosion gedeutet werden. Allerdings ist die Ein-
6 Diskussion 109
dringgeschwindigkeit des konkurrierenden interkristallinen Angriffs noch deutlich größer.
Keine der beiden Korrosionsarten führte hier allerdings zu einem meßbaren Materialverlust.
Die bei Temperaturen oberhalb von 250°C auftretenden Korrosionsmulden ähneln in Mor-
phologie und chemischer Zusammensetzung der darin gefundenen Korrosionsprodukte stark
den Mulden, die bei gleichen Temperaturen in HCI-Lösung entstanden waren. In diesem
Temperaturbereich tritt wiederum eine transpassive Auflösung der Legierung auf. Die Ab-
tragsraten der transpassiven Auflösung sind allerdings etwas geringer als dieje~igen, welche
in HCI-Lösungen gefunden wurden. Damit kann auch die beobachtete tiefe interkristalline
Korrosion am Boden der Mulden über mehrere Kornlagen erklärt werden. In HCI-Lösungen
ist die Eindringgeschwindigkeit der Muldenkorrosion höher, so daß interkristalline Angriffe
an den Muldenböden nur Eindringtiefen von wenigen Mikrometern zeigten. In H2S04-
Lösungen hingegen ist die Eindringgeschwindigkeit der Muldenkorrosion wesentlich geringer
als die des konkurrierenden interkristallinen Angriffs, so daß tiefe Risse beobachtet werden
können. Mit steigender Temperatur nimmt die Eindringgeschwindigkeit der Muldenkorrosion
zu und am Boden der Löcher wird keine oder nur noch geringe interkristalline Korrosion ge-
funden. Wie bei den Experimenten in HCI-saurer Lösung kann hier davon ausgegangen wer-
den, daß die hohen Konzentrationen an Chromat am Boden der Mulden zusammen mit der
Anreicherung von Verunreinigungen an den Korngrenzen der Legierung für die starken inter-
kristallinen Angriffe sind. Am Rand der Mulden, wo ein rascher Stoffaustausch mit der freien
Lösung erfolgen kann, liegt zwar ebenfalls ein Elektropolierfilm vor, die lokale Konzentration
an Chromat ist allerdings geringer.
Das vollständige Fehlen von festen Nickelsalzen in den interkristallinen Rissen kann wieder-
um mit der hohen Löslichkeit von Nickelverbindungen in der die durch die oxidative Auflö-
sung und das Ausfallen von Chromoxiden und -hydroxiden stark übersäuerten Lösung im Riß
erklärt werden. Die Korrosionsprodukte innerhalb der Risse wiesen ein O:Cr-Verhältnis von
2,2: 1 auf und sollten damit eine Mischung aus Cr(OH)3 und CrOOH sein. Höherwertige feste
Oxide wie Cr02 oder Cr03 besitzen hohe Löslichkeiten und sollten sich nur bilden können,
wenn die Oxidation schneller verläuft als die Auflösung. Ein Verbleiben dieser Oxide in den
Rissen auch während der Aufarbeitung der Proben (u.a. Polieren unter Wasser) scheint eher
unwahrscheinlich. Die Möglichkeit, daß die entstandenen Chromoxide zu einer Chromverar-
mung in den benachbarten Bereichen der Risse führen, konnte durch AES nicht bestätigt wer-
den. Diese Ergebnisse zeigen darüber hinaus, daß die Anionen Sulfat bzw. Chlorid keinen
wesentlichen Einfluß auf den Temperaturbereich, bei dem transpassive Auflösung eintritt,
besitzen. Gleiches Verhalten wurde in der Literatur für die transpassive Auflösung sowohl
von reinem Chrom als auch von Edelstählen in wässrigen Lösungen bei Raumtemperatur be-
schrieben [Heu63; Sch96].
Anhand der hier vorliegenden Ergebnisse kann jedoch gezeigt werden, daß das Anion einen
erheblichen Einfluß auf die Geschwindigkeit der transpassiven Auflösung hat. In Experimen-
ten, die in HCI-Lösung durchgeführt wurden, liegt diese um etwa den Faktor 2-3 über den
Abtragsgeschwindigkeiten, die in HzS04-Lösung gleicher Konzentration beobachtet wurden.
Aufgrund der ungefähr gleichen Dissoziation von HCI und HZS04 in Hochtemperatur-Wasser
und der vernachlässigbar kleinen Dissoziation von HS04- sollte unter diesen Bedingungen die
Konzentration an H+ vergleichbar sein. Die Geschwindigkeit der transpassiven Auflösung
sollte daher vornehmlich von der Löslichkeit der entstandenen Korrosionsprodukte bestimmt
werden. In Sulfatlösungen ist ein Haupt-Korrosionsprodukt NiS04, dessen Bildung unter
ähnlichen Bedingungen von Shibata u. Fujimoto postuliert wurde [Shi85; Shi90] und auch bei
elektrochemischen Untersuchungen von Yang an Nickel-Basis-Legierungen bei 316°C zu
einer Verzögerung der Auflösung geführt haben könnte [Yan97].
Die Löslichkeit von NiS04 in Hochtemperatur-Wasser wurde von verschiedenen Autoren
untersucht. Sowohl Benrath als auch Cobble beschrieben für neutrale Lösungen eine starke
Abnahme der Löslichkeit von NiS04 bei Temperaturen oberhalb 100°C und bezeichnen die-
ses bei Temperaturen oberhalb 200 °C als unlöslich [Ben41; Cob66]. Marshali untersuchte die
Löslichkeit von NiS04 in reinem Wasser bei Temperaturen zwischen 200 und 350°C und
fand eine stetige Abnahme der Löslichkeit mit steigender Temperatur [Mar75]. Der Autor
gibt den logK-Wert der Dissoziation mit -4,6 bei 200°C bzw. mit -9,5 bei 350°C an. In
schwefelsaurer Lösung nimmt die Löslichkeit von NiS04 dagegen deutlich zu [Mar62]. Zah-
lenwerte sind in Tabelle 6.3 aufgeführt.
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Tabelle 6.3: Löslichkeit von NiS04 (in mollkg) bei verschiedenen Säurekonzentrationen und Temperaturen.
Daten nach Marshall [Mar62]
T (OC) [HZS04] (mol/kg)
0,05 0,10 0,20
200 0,16 0,20 0,28
250 0,14 0,17 0,23
300 0,07 0,09 0,12
350 0,02 0,02 0,03
Die Lösungsgeschwindigkeit der Korrosionsprodukte in diesem offenen Gleichgewicht sollte
mit deren Löslichkeit korrelieren [GaI77]. Mit der Annahme, daß die Löslichkeit von NiClz
unter analogen Bedingungen höher ist als die von NiS04, kann die höhere Korrosionsrate in
salzsaurer Lösung erklärt werden.
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Korrosion bei Temperaturen oberhalb ca. 380 oe
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Oberhalb eines bestimmten, scharfen Temperaturbereichs, der mit einer rapiden Abnahme der
Parameter Dichte und Ionenprodukt von Wasser korreliert, wurde auch bei den Versuchen mit
Schwefelsäure kein Flächenabtrag mehr beobachtet (vgl. Abb. 6.10). Diese Beobachtungen
sind analog zu denen in HCl (vgl. Abb. 6.8) und die Erklärungen sind daher hier nur kurz zu-
sammengefaßt:
• Aufgrund der unpolaren Eigenschaften von überkritischem Wasser geringer Dichte ist
die Flächenkorrosion oberhalb einer bestimmten Temperatur vernachlässigbar klein.
• Diese obere Temperatur liegt für einen Reaktionsdruck von 24 MPa bei 385 ±5 °C und
bei einem Reaktionsdruck von 38 MPa bei 430°C.
• Bei hohem Druck werden bei höheren Temperaturen noch Anfangsstadien von Mul-
denkorrosion beobachtet, die bei Drücken von 24 MPa fehlen. Für dieses Verhalten
kann wiederum die erhöhte Dichte der Lösung bei hohen Drücken verantwortlich ge-
macht werden. Hier sind ionische Prozesse zwar reduziert, jedoch nicht völlig ausge-
schlossen.
• In den Bereichen geringer Korrosion wird eine Bildung von NiO beobachtet. Es kann
daher davon ausgegangen werden, daß - analog zu dem in HCl-Lösungen beobachte-
ten Verhalten - NiO die passivierende Rolle in Hochtemperaturlösungen geringer
Dichte übernimmt.
- ~ Eindringtiefe bei 38 MPa nach 125 h
_-Eindringtiefe bei 24 MPa nach 60 h
----- Dichte bei p = 38 MPa


































Abb. 6.1O:Korrosion in H2S04 ([H2S041 =0,1 mol/kg; [021 =0,48 mol/kg). Transpassive Auflösung der Legie-
rung 625 bei Reaktionsdrücken von 24 und 38 MPa
Die bei allen Versuchen aus der überkritischen Lösung ausgefallenen Salze bestanden zum
Großteil aus monoklinem NiS04oHzO (Dwornikit) mit einem geringen Anteil an tetragonalem
NiS04°6H20 (Retgersit). Dwomikit wird in der Literatur als Hochtemperatur-Modiflkation
von NiS04 beschrieben [Pis60; Wil91]. Retgersit hingegen existiert vor allem bei Temperatu-
ren unterhalb 100°C [Swa57]. Es ist daher anzunehmen, daß sich der geringe Anteil an Ret-
gersit erst während der Abkühlungsphase der Experimente gebildet hat.
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Der Chromatanteil in den durchfließenden Lösungen lag durchweg unter den Werten, die bei
HCI-Lösungen beobachtet wurden. Dies kann damit erklärt werden, daß eine Reduktion von
Cr(VI) bei niedrigeren Temperaturen im Abkühlbereich der Reaktoren stattgefunden hat. Die-
se Reduktion ist bei niedrigen pH-Werten thermodynamisch begünstigt und erfolgt daher be-
vorzugt bei den Temperaturen, wo auch HS04- deprotoniert.
In der nachfolgenden Abb. 6.11 ist der KOITosionsmechanismus der Legierung 625 in sauer-
stoftbaltigen H2S04-Lösungen schematisch dargestellt [Vgl. auch Kri98c; Kri98d].
ansteigende Temperatur
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2 CrzOl + 16 H+ 4 4 cr3+ + 3 0z + 8 HzO
CrzOl + 2 H+~ HCr04
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Nio~ Niz+ (oder Ni3+)
Hohe Korrosionsraten führen zu
Übersättigung und Ausfallen von
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Interkristalliner Angriff; Cr- und O-Anreicherung
Abb.6.11: Korrosion in HZS04: Mechanismus der Korrosion der Nickel-Basis-Legierung 625 in sauerstoffhal-
tigen HzSOrLösungen
SC-Bereich = überkritisches Wasser mit geringer Dichte
....------------------_71
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6.2.2 Korrosion in sauerstofThaltiger NaHS04-Lösung
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Die Korrosionphänomene, die nach Experimenten mit sauerstoftbaltiger NaHS04-Lösung
beobachtet wurden, ähnelten stark den durch H2S04-Lösung verursachten; die Korrosi-
onsphänomene waren zwar durchweg weniger stark ausgeprägt, lagen aber im selben Tempe-
raturbereich.
Die Dissoziation von NaHS04 unter Freisetzung von W nimmt mit steigender Temperatur
stark ab; der pKs-Wert bei 200°C liegt mit einem Wert von 4,5 jedoch noch etwa bei dem von
Essigsäure bei Raumtemperatur [Lie61; Mur83; Rhy84; Osc88]. Die Korrosion bei niedrige-
ren Temperaturen sollte daher vergleichbar sein mit der von verdünnter H2S04 verursachten
Korrosion. Bei höheren Temperaturen ist die Lösung hingegen nahezu neutral. Materialver-
lust wurde bei Temperaturen oberhalb ca. 300°C beobachtet, was in einem Temperaturbe-
reich liegt, in dem auch Materialverlust in der (allerdings stärker verdünnten) NaCI-Lösung
gefunden wurde. Die im Vergleich zu Experimenten mit H2S04 um den Faktor 4-6 geringeren
Abtrag durch transpassive Auflösung kann der geringen Löslichkeit des Korrosionsproduktes
NiS04 in der neutralen Hochtemperaturlösung zugeschrieben werden. Im Einklang mit der
geringen Flächenkorrosion sind die geringen Konzentrationen an Nickel, Chrom und Mo-
lybdän in der abfließenden Lösung, die für Nickel und Molybdän um den Faktor 4-5 und für
Chrom um den Faktor 2 unter den Konzentrationen lagen, die bei entsprechenden Experi-
menten mit H2S04 gefunden wurden.
Der Anteil an Cr(VI) an der Gesamtkonzentration an gelöstem Chrom liegt deutlich über den
entsprechenden Werten, die in H2S04-Lösung gefunden werden und kann wiederum auf die
Zunahme der Stabilität von Cr(VI) mit zunehmenden pH-Werten erklärt werden.
6.2.3 Korrosion in sauerstofThaltiger NaZS04-Lösung
Die Konzentration an Na2S04 bei diesem Experiment lag nahe der Löslichkeit, die in der Li-
teratur für Na2S04 bei Temperaturen von 350°C angegeben wird. Pitzer u. Murdzek fanden
bei 300°C und Sättigungsdampfdruck zwar noch eine Löslichkeit von 1,7 mol/kg [Pit82], die
aber zu höheren Temperaturen hin stark abnimmt. So bestimmten Marshall et al. bei 350°C
und 22 MPa nur noch eine Löslichkeit von 0,17 mol/kg [Mar54]. Diese nimmt aber mit stei-
gender Dichte der Lösung wieder zu (z.B. auf 0,6 mol/kg bei 350°C und 28 MPa) [Rav64]. In
überkritischen Lösungen geringer Dichte ist die Löslichkeit von Na2S04 unterhalb von 1 ppm
[Mar76; Arm93; Arm94]. Versuche, die unter solchen Bedingungen durchgeführt worden
wären, hätten schon nach kürzester Zeit zu einem Verstopfen der Rohrreaktoren geführt.
Über den gesamten Temperaturbereich war die beobachtete Korrosion äußerst gering und
folglich die Konzentrationen der Metallionen in der abfließenden Lösung niedrig. Aufgrund
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der geringen Dissoziation der korrespondierenden Säure HS04- reagiert NaZS04 bei hohen
Temperaturen basisch. Diese Basizität ist allerdings gering, da die Bildung von NaS04- ge-
genüber der Bildung von HS04- thermodynamisch begünstigt ist [Osc88b] und daher nur ein
geringer Anteil von NaZS04 mit HzO unter Bildung von OH- reagiert.
Diese basische Lösung führt zwar zu einer thermodynamisch favorisierten Chromatbildung
bei hohen Temperaturen - was im Einklang mit dem hohen Anteil an Cr(VI) in der abfließen-
den Lösung steht - verhindert aber die Auflösung von NiO. Die bei Temperaturen oberhalb
von ca. 200°C beobachtete Schicht aus NiO kann demnach die darunterliegende Legierung
wirkungsvoll schützen.
Der Korrosionsangrlff durch sauerstoffhaltige NaZS04-Lösung ist damit vergleichbar mit ei-
nem Angriff von sauerstoffhaltiger NaClINaOH-Lösung.
6.2.4 Korrosion in sauerstofffreier HZS04-Lösung
Die hohen Korrosionsraten, die in Experimenten mit sauerstofffreier HzS04-Lösung beob-
achtet wurden, sind auf den ersten Blick insofern überraschend, da HCI-Lösung in Abwesen-
heit von Sauerstoff erheblich weniger korrosiv ist als sauerstoffhaltige HCI-Lösung. Zudem
waren folgende Beobachtungen zu machen:
• Die höchste Korrosion, verbunden mit Flächenabtrag, war bei Temperaturen zu beob-
achten (um 180°C), die in sauerstoffhaltiger HZS04-Lösung nicht zu Flächenabtrag
führten (Abb. 6.12).
• Oberhalb von 190°C nahm die Flächenkorrosion schlagartig ab und bei Temperatu-
ren, die in sauerstoffhaltiger HZS04-Lösung zu höchster Korrosion führten, war nur
ein minimaler Angriff auf die Legierung zu beobachten. Der Abfall der Korrosion zu
höheren Temperaturen hin kann in diesem Fall nicht einer Änderung der physikali-
schen Eigenschaften von Wasser zugeschrieben werden.
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Abb. 6.12: Vergleich der Eindringtiefen des Materialabtrags in sauerstofffreier und sauerstoffhaltiger H2S04
gegen die Temperatur. Der Druck betrug in beiden Fällen 24 MPa
Die Tendenz der Reduktion von H2S04 in wässrigen Lösungen steigt mit steigender Tempe-
ratur und abnehmendem pH-Wert [Bie69; Che83; Mur83]. Mit steigenden Temperaturen er-
folgt die Bildung von Sulfit, Sulfid und elementarem Schwefel aus Sulfat thennodynamisch
begünstigt [Oan66; E1l71; Raf83; Dad93; Bon97]. Dieses Verhalten erklärt sowohl die beim
Öffnen des Reaktors nach Versuchsende wahrgenommenen Substanzen H2S und S02 als auch
das Vorhandensein von sulfidischen KOITosionsprodukten. Die resultierenden elektrochemi-
schen Potentiale der Hochtemperatur-Sulfat-Reduktion liegen im Bereich von 0 V [Bie69;
Cob82; Che83; Mur83]. Dieses Verhalten führt z.B. zur aktiven Auflösung von Metallen in
den an Sauerstoff verarmten Lösungen in SpRK-Rissen in Hochtemperatur-Wasser [Tay79a;
Gov87; Pag88; Sa191; Bar97].
Es ist daher anzunehmen, daß die KOITosionsmulden, die bei Temperaturen zwischen 130 und
210°C beobachtet wurden, aufgrund aktiver Auflösung der Legierungsbestandteile Chrom
und Nickel entstanden sind, deren Auflösungspotentiale ebenfalls im Bereich von 0 V liegen
[Lee81; Che83; Bev97a; Bev97b]. Chrom und Nickel werden hierbei bivalent gelöst und
können unter diesen Bedingungen kein stabiles festes Oxid bilden. Der von Marcus u. Proto-
popoff beschriebene Effekt, daß Monoschichten von adsorbiertem, bei der Sulfatreduktion
entstandenem Schwefel die aktive Auflösung von Nickel und Chrom wesentlich beeinflussen
[Mar93; Mar95; Mar97] , könnte ebenfalls eine Beschleunigung der Auflösung unter diesen
Bedingungen bewirken. Folgerichtig konnten in den oberflächennahen Schichten der KOITosi-
onsprodukte ausschließlich Molybdän, Schwefel und Sauerstoff gefunden werden. Das ato-
mare Verhältnis von Mo:S:O von ungefähr 1:1:1 sowie die mit IR-Spektroskopie nachgewie-
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sene Abwesenheit von elementarem Schwefel, Sulfit, Thiosulfat und Sulfat lassen eine Zu-
sammensetzung der Korrosionsprodukte aus MoOS bzw. Mo02 und MoS2 vermuten.
Das Vorhandensein von Chrom in den weiter von der Oberfläche entfernten Schichten deutet
auf ein dortiges zusätzliches Ausfallen von Cr(ID)-Verbindungen in der weniger stark oxidie-
renden Lösung hin. Nickel, welches nirgends in den Korrosionsprodukten gefunden werden
konnte, kann in stark sauren Lösungen keine stabilen festen Oxide bzw. Sulfide bilden; die
festen Sulfide NhSz bzw. NiS werden bei diesen Temperaturen erst oberhalb pH 4 gefunden
[Che83]. Die hohen Konzentrationen an Molybdän in den festen Korrosionsprodukten zu-
sammen mit den geringen Konzentrationen an gelöstem Molybdän zeigen die hohe Stabilität
von MoOz in weniger stark oxidierenden Lösungen bei Temperaturen bis ca. 200°C [Lee8!;
Van84].
Mit steigender Temperatur findet der Übergang der Legierung in den passiven Zustand statt,
bei dem sich stabile Cr(Ill)-Oxide ausbilden können, die die Legierung auch vor Nickel- und
Molybdän-Auflösung schützen. Aus diesem Grund werden in den nur noch sehr kleinen Lö-
chern bei hohen Temperaturen vor allem Chrom und Sauerstoff gefunden. Nickel kann in der
sauren Lösung kein stabiles festes Oxid bilden und wird gelöst, so daß es in den festen Korro-
sionsprodukten nicht enthalten ist. Molybdän sollte hexavalent vorliegen und als lösliches
Molybdat die Oberfläche verlassen. Das Vorhandensein von Molybdat in der ausfließenden
Lösung bestätigt diese Vermutung. Inwieweit Mo(VI)-Sulfide oder -Oxysulfide unter den
vorliegenden Bedingungen unlöslich sind und eine transpassive Auflösung des Molybdäns
verhindern können, ist jedoch unklar.
Die vereinzelten Mulden, die bei höheren Temperaturen auftreten, können durch die in gewis-
sem Maße Passivfilm-zerstörende Wirkung von Sulfat in Hochtemperatur-Wasser erklärt
werden [Lum85; Cra90; Yan92]. Da das Oxidationspotential der Lösung aber nicht für eine
transpassive Auflösung der schützenden Komponente Chrom ausreichen kann, ist die schädi-
gende Wirkung gering.
Der Korrosionsmechanismus der Legierung 625 in sauerstofffreier HZS04-Lösung ist sche-
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Abb.6.13: Mechanismus der Korrosion der Nickel-Basis-Legierung 625 in sauerstofffreier H2S04-Lösung
6.3 Korrosion in sauerstoffbaltigen HN03-Lösungen
Um den Einfluß von Anionen bzw. von Ir auf die Korrosion zu verdeutlichen, wurde ein
Versuch mit sauerstoffhaltiger HN03-Lösung durchgeführt. Hierbei wurden - wie in allen
Säuren - bei Temperaturen um 150°C wenig ausgeprägte interkristalline Angriffsformen
beobachtet. Flächenabtrag und ausgeprägte Muldenkorrosion fand im Temperaturbereich zwi-
schen 270 und 380°C statt (vgl. Abb. 6.14). Auch hier zeigt sich, daß die obere Temperatur
der Flächenkorrosion gut mit der Temperatur des "Dichtesprungs" von Wasser korroliert. Bei
höheren Temperaturen wurde keine Korrosion mehr beobachtet. Wie für die vorherigen Expe-
rimente beschrieben, wird auch in diesem Fall die Legierung von einem schützenden NiO-
Film bedeckt.
Die Korrosion in HN03-Lösung verläuft damit analog zu der in HCl- bzw. H2S04-Lösungen.
In Analogie zum Verhalten von HCl und H2S04 nimmt die hohe Säurestärke von HN03 mit
steigender Temperatur stark ab [Mar75a; Mar75b; Ryz87; Osc92; Che94]. Die transpassive
Auflösung der Legierung bei hohen unterkritischen Temperaturen kann wiederum einer
Cr(VI)-Bildung bei gleichzeitiger hoher Löslichkeit von Nickeloxiden zugeschrieben werden.
Auffällig ist jedoch, daß die Geschwindigkeit der transpassiven Flächenkorrosion um den
Faktor 4-8 über den Werten liegt, die bei der Korrosion in HCl- bzw. H2S04- Lösungen ge-
funden wurden. Wie oben beschrieben wurde, hängt die Eindringgeschwindigkeit der Flä-




Dies deckt sich mit Literaturdaten von Smith et al., die eine erhebliche Löslichkeit von
Ni(N03h bei unterkritischen Temperaturen feststellten [Smi97]. Ni(N
0 3h ist dabei besser
löslich als NiS04. Da die Auflösungsgeschwindigkeit der Korrosionsprodukte jedoch maß-
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Abb.6.14: Korrosion in HN03 ({HN031=0,2 mollkg; [021=0,48 mollkg; p =24 MPa; t =9,75 h)
Die bei überkritischen Temperaturen ausgefallenen kristallinen Korrosionsprodukte enthielten
sowohl Nickel als auch Nitrat. Da die Wertigkeit von Nickel in den ausgefallenen Salzen
während der Versuche mit anderen Säuren ausschließlich +2 war, ist anzunehmen, daß die
hier vorliegenden Salze die chemische Zusammensetzung Ni(N03h besitzen. Die Stabilität
von Nitraten unter überkritischen Bedingungen konnte von verschiedenen Autoren gezeigt
werden [Goe97; Smi97].
Es ist anzumerken, daß HN03 allein bzw. als Ko-Oxidationsmittel in Anwesenheit von Sauer-
stoff sowohl für die unterkritische Naßoxidation als auch für SCWO vorgeschlagen wurde
[Bau95; Pro97; Lua97]. Das hier durchgeführte Experiment kann somit auch als Korrosions-
versuch für eine solche Aufgabenstellung angesehen werden.
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6.4 Korrosion in sauerstoffhaltigen H3P04-Lösungen
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Die Korrosionsuntersuchungen in phosphathaltigen Lösungen wurden auf Experimente mit
H3P04 beschränkt. Die Löslichkeit von ionischen Phosphaten wie Na3P04 nimmt schon bei
unterkritischen Temperaturen mit steigender Temperatur stark ab [Pan75]. Zudem bilden sich
in sauerstoffhaltigen Lösungen bei Temperaturen oberhalb 250°C eine Vielzahl verschiede-
ner fester Phosphate [Br077; Tay79b]. In überkritischen Lösungen sind Alkaliphosphate na-
hezu unlöslich; von K2HP04 lösen sich in Wasser bei 450°C und 26,8 MPa lediglich 2 mglkg
[Wof95]. Da bei unterkritischen Temperaturen schon in H3P04 keine nennenswerte Korrosion
auftrat, ist eine Korrosion durch Salzlösungen bei diesen Temperaturen über die untersuchten
Zeiträume hinweg nicht zu erwarten.
Korrosion bei unterkritischen Temperaturen
Bei Temperaturen um 150°C wurde wie in den Lösungen anderer Säuren leichte interkristal-
line Korrosion beobachtet. Im Temperaturbereich um 300°C, wo durch andere Säuren hoher
Materialabtrag verusacht wurde, zeigte sich in H3P04-Lösungen keinerlei Flächenkorrosion.
Diese geringen Korrosionsraten können zum Teil auf die nur geringe Dissoziation von H3P04
in Hochtemperatur-Wasser zurückgeführt werden [Mes78; Mur80; Hau85; Ryz87]. Bei glei-
chen Temperaturen ist die Konzentration an Ir wesentlich geringer als in Lösungen der Säu-
ren HCI, H2S04 und HN03. Die resultierende Lösung enthält daher vorwiegend die undisso-
ziierte Säure H3P04 und wenig Dihydrogenphosphat. Letzteres dimerisiert in Hochtempera-
turlösungen bevorzugt zu H2P2ol- [Ec075; Sh097].
In dieser Lösung sind zwar Chromoxide unter Bildung von Chromat löslich, NiO ist aber
thermodynamisch stabil. Verschiedene Autoren beobachteten in alkalischen, nicht-
oxidierenden Hochtemperatur-Phosphatlösungen eine Bildung von festen bzw. löslichen Kor-
rosionsprodukten vom Typ Na2Ni(OH)P04 bzw. Ni(OHh(H2P04Yund Ni(OH)3(H2P04)2-, die
zu einer beschleunigten Auflösung von NiO in solchen Lösungen führen [KoI79; Zie86;
Zie87; Zie89]. Ein analoges Verhalten wurde von den selben Autoren für Cr(ill)-Oxide beob-
achtet [Zie98].
Bei den hier vorliegenden Experimenten wurde die Oberfläche der Legierung bei Temperatu-
ren um 300 oe von einer Chrom-, Nickel-, Sauerstoff- und Phosphor-haltigen Schicht be-
deckt. Unter den stark oxidierenden Bedingungen sollte Phosphor in der Oxidationsstufe +V
vorliegen. Es ist daher anzunehmen, daß die Legierung unter diesen Bedingungen nicht durch
eine reine Oxid-, sondern eine phosphathaltige Deckschicht geschützt wird. Diese Schicht
scheint darüber hinaus die transpassive Auflösung von Chrom zu unterdrücken. Ein ähnliches
Verhalten wurde sowohl von Atrens et al. bei der transpassiven Auflösung des Edelstahls 304
-
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bei Raumtemperatur [Atr97] als auch von Bogaerts et al. [Bog85; Bog88] und Grötsch et al.
[Grö81] in Hochtemperatur-Lösungen beobachtet. Sowohl Yashiro et al. als auch Cragnolino
beschreiben darüber hinaus bei Korrosionsexperimenten mit Edelstählen und Nickel-Basis-
Legierungen in Hochtemperatur-Wasser die Einlagerung von Phosphaten in die schützende
Schicht, die zu einer Inhibierung der Korrosion führt [Yas97; Cra90].
Korrosion bei überkritischen Temperaturen
Während der Experimente in H3P04 traten Leckagen schon nach sehr kurzen Reaktionszeiten
bei solchen Temperaturen auf, die bei den anderen Säuren als "wenig korrosiv" betrachtet
wurden. Die Korrosionsraten erreichten dabei die extrem hohen Werte von 850 ,..unlh und
liegen damit um mindestens drei Größenordnungen über den Werten, die bei der Korrosion in
HCI, HN03 oder H2S04 unter vergleichbaren Bedingungen gemessen wurden.
Diese hohen Korrosionraten, die bei überkritischen Temperaturen ausschließlich an der Ober-
seite der Rohrreaktoren auftraten, lassen sich nur durch einen anderen Korrosionsmechanis-
mus erklären. Da keine Phasendiagramme für das System P20 S/ SauerstoffIWasser für die
untersuchten Temperatur-Druck-Bedingungen in der Literatur zu finden waren, ist der im
folgenden entwickelte Mechanismus ein Versuch, die gemachten Beobachtungen zu erklären.
Dieser Mechanismus muß durch weitere Experimente und/oder thermodynamische Berech-
nungen verifiziert werden.
• Die unterschiedlich starke Korrosion im oberen und unteren Teil der Rohrreaktoren
kann nur mit der Existenz zweier Phasen bei H3P04-Konzentrationen oberhalb
0,1 molfkg im Temperaturbereich zwischen 400 und 490°C erklärt werden. Mit stei-
gender Säurekonzentration verschiebt sich die obere Grenze der Korrosion zu höheren
Temperaturen, was mit einer Ausweitung des Zweiphasengebietes mit steigender
H3P04-Konzentration erklärt werden kann. Die Temperatur, bei der maximale Korro-
sion auftrat, lag bei allen Versuchen zwischen 435 und 440 oe.
• Bei höheren Temperaturen, wo keine Korrosion mehr beobachtet wurde, scheint keine
Phasentrennung mehr zu existieren.
• Die obere, weniger dichte Phase ist wesentlich stärker korrosiv als die Phase höherer
Dichte. Die gefundenen hohen Korrosionsraten können nur durch einen sehr schnellen
Abtransport der primär gebildeten Korrosionsprodukte erklärt werden. Dies kann so-
wohl der Fall sein, wenn diese eine sehr hohe Löslichkeit in der oberen Phase besitzen
oder wenn die entstehenden Korrosionsprodukte in ihrem flüssigen Aggregatzustand
vorliegen. Die extrem hohen Materialabtragsraten sprechen allerdings für den zweiten
Fall.
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• Überschreiten die Korrosionsprodukte die Phasengrenze und gelangen sie in die unte-
re, dichte Phase, findet eine Ausfällung von kristallinen, feinkörnigen Nickel- und
Chrom-Phosphaten statt. Der feinkörnige Charakter der Niederschläge deutet auf eine
"Schockausfällung" hin, die andere Autoren beim Injizieren einer unterkritischen
Salzlösung in überkritisches Wasser beobachteten [z.B. Arm91]. Folglich muß die
dichte Phase, in der sich die gebildeten Salze nicht lösen, die wässrige Phase sein.
Um diese Theorie weiter zu kräftigen, wurde ein Probeentnahme-System entwickelt, das eine
diskrete Probeentnahme aus der oberen Phase ermöglichte. Dazu wurde an den Rohrreaktor
ein seitliches, 50 mm langes Rohr aus der Legierung 625 mit Außen- und Innendurchmessern
von 3,2 bzw. 1,0 mm an genau der Stelle angeschweißt, wo in allen Experimenten die höchste
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Abb.6.15: System zur diskreten Probeentnahme aus der oberen Phase ([H3P04J = 1,0 mollkg; [02J = 0,48
mOllkg; p = 24 MPa). Die Probeentnahme eifolgte bei Temperaturen um 430 oe. V = Ventil
Der Versuch wurde mit 1,0 molfkg H3P04 und 0,48 molfkg O2 bei Maximaltemperaturen von
500°C und p = 24 MPa durchgeführt. Die Probeentnahmen erfolgten nach einer Anlaufzeit
von 1 h mittels Öffnen von Ventil VI in eine Probeschleife mit einem Volumen von 300 /-11.
Die Probe konnte nach Schließen von Ventil V1 und Öffnen der Ventile V3 und V2 mit
Stickstoff in ein Probengefäß gespült werden. Insgesamt wurden 15 Proben genommen; der
zeitliche Abstand zwischen zwei Probenahmen betrug 10 Minuten. Beim Öffnen von Ventil
V3 entwichen hohe Mengen an Sauerstoff aus der Probeschleife. ICP-AES-Messungen zeig-
ten in den enthaltenen Proben deutlich niedrigere Konzentrationen an Phosphor (0,2 molfkg)
und an gelösten Metallen (Ni: 65 ppm; Cr, Mo, Nb je um 20 ppm) im Vergleich zu den
gleichzeitig beobachteten hohen Metallionen-Konzentrationen in der durchfließenden Lösung
(Ni: rd. 700 ppm; Cr: rd. 500 ppm; Mo: rd. 400 ppm). Eine metallographische Untersuchung
-
nach dem Versuch zeigte, daß die Probeentnahme tatsächlich aus dem Bereich hoher Korrosi-
on erfolgte. Die Korrosion bei dem Experiment, das unter gleichen Bedingungen ohne Probe-
entnahme durchgeführt wurde, war allerdings deutlich höher. Dies kann damit erklärt werden,
daß ein ständiges Entfernen der korrosiven Phase die Gesamtkorrosion deutlich verringert.
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Auf den Messungen aufbauend wird folgender Korrosionsmechanismus für die Korrosion der
Legierung 625 in überkritischen Phosphorsäure-Lösungen vorgeschlagen (vgl. Abb. 6.16):
Die obere, weniger dichte Phase ist stark angereichert mit Sauerstoff, aber verarmt an Phos-
phor(V)-Verbindungen. Der hoch-oxidierende Charakter dieser Phase kann vorübergehend zu
einer Bildung einer Ni(ID)-Spezies, z.B. NiP04, führen. In der Literatur konnten allerdings
keine Informationen über eine solche Verbindung gefunden werden. Berechnete Hochtempe-
ratur-Potential-pH-Diagramme zeigen jedoch, daß die elektrochemischen Potentiale für die
Bildung von Ni(III)-Verbindungen wie z.B. Nh03 mit steigender Temperatur deutlich absin-
ken (in diesem Falle von +0,9 V bei Raumtemperatur auf +0,4 V bei 300°C) [Che83]. Mit
der weiteren Annahme, ein solches Ni(ill)-Phosphat besäße einen Schmelzpunkt um oder
unterhalb von 430°C, könnte die rasche Entfernung der Korrosionsprodukte von der Oberflä-
che erklärt werden. Beim Überschreiten der Phasengrenze und Eintritt in die wässrige Phase
treten zwei Phänomene auf: Zum ersten findet in der an Sauerstoff verarmten Phase eine Re-
duktion der Ni(III)-Komponente zu Ni(II) statt. Dieses fällt danach als kristallines, feinkörni-
ges Ni(II)-Phosphat aus. Die Reduktion scheint insofern plausibel, da auch in den Experi-
menten mit anderen Säuren Nickelverbindungen in FOTIn zweiwertiger Salze ausgefallen sind.
Die Anwesenheit von Chrom in diesen Niederschlägen, welche in keinem der Experimente in
anderen Säuren gefunden wurde, kann ebenfalls durch diesen Mechanismus erklärt werden:
Chrom wird in der oberen Phase oxidativ als H2Cr04 bzw. H2Cr207 gelöst. In der an Sauer-
stoff verarmten wässrigen Phase reicht das Oxidationspotential jedoch nicht aus, hexavalente
Chromverbindungen zu erzeugen. Ist der Transfer von der oberen in die untere Phase und die
darauffolgende Reduktion von Cr(VI) zu Cr(III) schnell gegenüber dem Abtransport von
Cr(VI) aus dem Rohr, kann in der abfließenden Lösung kein Cr(VI) gefunden werden. Das
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Abb.6.16: Vorgeschlagener Mechanismus der Korrosion der Legierung 625 in sauerstojjhaltigen H3P04-
Lösungen bei Temperaturen um 440 oe ([H3P04J > 0,1 mollkg; [02J = 0,48 mollkg; p = 24 MPa).
Auffallend ist die extrem hohe Konzentration an gelöstem Molybdän in den abfließenden Lö-
sungen, welches in hoher Anreicherung gegenüber dem Molybdänanteil in der Legierung
vorlag. Die nach nachfolgender Gleichung ermittelten Anreicherungsfaktoren (AF) gegenüber
dem Normierungselement Nickel lagen bei Werten zwischen 3 und 8, d.h. Molybdän verläßt
bevorzugt in löslicher Form die Reaktoren.
[Mo]/ ( Z" )
/[Ni] ge ost
AFN, (Mo) = [Mo]/
/[Ni] (Legierung)
Molybdän lag dabei ausschließlich als Molybdat vor. Dies kann damit erklärt werden, daß das
Oxidationspotential auch in der unteren Phase noch hoch genug ist, Mo(VI) zu erzeugen. Die-
se Reaktion läuft bei Temperaturen oberhalb ca. 250 °C schon in Gegenwart von Spuren an
Sauerstoff unter Bildung von HzMo04 thermodynamisch begünstigt ab [Kud85]. Molybdän
wird demnach in der oberen Phase zu HzMo04 oxidiert, welches schnell die Oberfläche ver-
lassen kann. Während die analoge Chrom-Verbindung jedoch in der wässrigen Phase wieder
zu festen Verbindungen reduziert werden kann, verbleibt das weniger stark oxidierende
Mo(VI) auch in dieser Phase in der löslichen hexavalenten Form und verläßt den Reaktor.
Die Korrosion in der unteren, wässrigen Phase ist auch deshalb wesentlich geringer, da neben
dem niedrigen Oxidationspotential ionische Korrosionsprodukte unlöslich sind und somit eine




Die Einphasigkeit bei höheren Temperaturen (T =500°C) bewirkt eine homogene Verteilung
von Sauerstoff innerhalb dieser Phase. Eine Anreicherung von Sauerstoff ist nicht mehr mög-
lich. Folglich können sich hoch-oxidierte Ni(llI)-Verbindungen nicht mehr bilden und Korro-
sion ist somit auch bei hohen Säurekonzentrationen gering. Die Verschiebung der oberen
Temperatur, bei der Korrosion beobachtet wurde, zu höheren Werten bei erhöhter Säurekon-
zentration ist ebenfalls konform mit dem vorgeschlagenen Mechanismus.
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Es muß allerdings angemerkt werden, daß aufgrund einer möglichen vertikalen und horizon-
talen Vermischung der Lösung innerhalb der Reaktoren eine Aussage über die genaue Lage
der unteren und oberen Phasengrenzen-Temperatur bei der jeweiligen Säurekonzentration
nicht streng gemacht werden kann. So kann prinzipiell auch bei 500°C noch ein Zweiphasen-
gebiet vorliegen, bei dem aber der Anteil der oberen Phase so gering ist, daß aufgrund von
Durchmischung die durch sie ausgelöste Korrosion vemachlässigbar klein ist. Analog dazu
kann nicht ausgeschlossen werden, daß schon bei Säurekonzentrationen von 0,1 mollkg und
darunter keine Zweiphasigkeit bei Temperaturen um 430°C vorliegt.
Der hier vorgestellte Korrosionsmechanismus der Legierung 625 in sauerstoffhaltigen H3P04-
Lösungen ist zur Publikation in der Zeitschrift Materials and Corrosion akzeptiert [Kri98e].
6.5 Korrosionsversuch in sauerstoflhaltigem Wasser
Auch in ausschließlich sauerstoffhaltiger Lösung wurde im Temperaturbereich um 150°C
lediglich eine schwache interkristalline Korrosion beobachtet. Zu höheren Temperaturen hin
konnte kein Flächenabtrag festgestellt werden, da sich bei höheren Temperaturen eine Oxid-
schicht aus schützendem NiO bildet. Chrom wird unter diesen Bedingungen transpassiv als
Chromat gelöst, was zu einer Anreicherung von NiO an der Oberfläche führt. Da NiO in neu-
tralen Hochtemperatur-Lösungen eine geringe Löslichkeit aufweist, sind die Korrosionsraten
auch bei solchen Temperaturen gering, die in sauren Lösungen zu starker Flächenkorrosion
führen. Darüber hinaus befinden sich in der Lösung keine weiteren Anionen, die entweder
lokal Oxidfilm-zerstörend wirken oder zu dessen beschleunigter Auflösung führen können.
In überkritischen Lösungen konnte in diesem Versuch auch nach Reaktionszeiten von 800 h
kein meßbarer Flächenabtrag festgestellt werden. Überraschenderweise konnten bei diesen
Temperaturen Lochfraß-ähnliche Korrosionsmorphologien beobachtet werden. Die Anreiche-
rung von NiO in diesen Löchern und das vollständige Fehlen von Chrom und Molybdän in
den festen Korrosionsprodukten sprechen allerdings für einen anderen Mechanismus als dem
für die Lochfraß-Korrosion bekannten. In der hoch-oxidierend wirkenden, überkritischen Lö-
sung werden sowohl Chrom als auch Molybdän zu hexavalentem Chromat bzw. Molybdat
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oxidiert, die als undissoziierte Säuren H2Cr04 bzw. H2Mo04 mit der unpolaren Lösung ab-
transportiert werden können. Das zurückbleibende Nickel wird zu NiO oxidiert und kann die
Oberfläche schützen. Es ist anzunehmen, daß der resultierende Oxidfilm bei den vorliegenden
hohen Temperaturen und der zusätzlichen mechanischen Belastung nicht über die gesamte
lange Versuchszeit uneingeschränkt schützend sein kann und folglich vereinzelte lokale De-
fekte auftreten können, die zu lokaler Korrosion führen. Das ausschließliche Auftreten dieser
lokalen Korrosionserscheinungen bei überkritischen Temperaturen, kann zum einen mit der
hohen Temperatur und zum anderen mit einer höheren Löslichkeit der unpolaren Spezies
H2Cr04 bzw. HzMo04 im Vergleich zur Löslichkeit der entsprechenden Verbindungen bei
unterkritischen Temperaturen erklärt werden kann. Wird ein lineares Zeitgesetz angenommen,
entsprechen die maximalen Lochtiefen von 50 Jlm einer Korrosionsrate von 0,06 Jlm/h bei
Temperaturen zwischen 400 und 500°C und einem Druck von 24 MPa. Es ist weiterhin an-
zunehmen, daß diese Korrosionsrate auch in Lösungen mit den Säuren HCl, HZS04 und
HN03 unter analogen Reaktionsbedingungen nicht wesentlich überschritten wird und die be-
obachteten Korrosionsphänomene auch in diesen Lösungen nach längeren Versuchzeiten auf-
treten können.
6.6 Korrosion in NaOH-Lösungen
Analog zu Säuren und Salzen nimmt die Dissoziation von NaOH mit steigender Temperatur
stark ab [Luk75; Che92; H096; Gi198]. Die Löslichkeit von Alkalihydroxiden in überkriti-
schem Wasser ist gering. So beziffern Wofford et al. die Löslichkeit von KOH in Wasser bei
525°C und 22,1 MPa mit 61 ppm [Wof95]. Der niedrige Siedepunkt von NaOH von 318°C
dürfte zu einem Vorhandensein von zwei flüssigen Phasen bei hohen Temperaturen führen. In
den vorliegenden Ergebnissen zeigte sich, daß in Abwesenheit von Sauerstoff ist die Korrosi-
on gering ist. Unter diesen Bedingungen sollte NiO die Legierung schützen, das in alkalischen
Lösungen eine geringere Löslichkeit besitzt als Cr(III)-Oxide und sich an der Oberfläche an-
reichert. Die Metallkonzentrationen in der abfließenden Lösung sind demnach gering. In sau-
erstofthaltiger Lösung wurden hingegen sehr hohe Konzentrationen ausschließlich für Chrom
(in Form von Chromat) gemessen. Dagegen wurden in Experimenten mit sauerstofthaltiger
NaOH/NaCl-Lösung bei ähnlichen pH-Werten bis zu einer Temperatur von 350°C nur mini-
male Metallkonzentrationen gefunden. Dies deutet auf ein Auftreten der Korrosion im über-
kritischen Bereich hin. Danielson fand in Korrosionsexperimenten mit dem Edelstahl 316 in
NaOH-Lösungen im Temperaturbereich zwischen 425 und 445°C ebenfalls einen hohen
Chromabtrag, gibt allerdings keine Erklärung für dieses Phänomen [Dan95]. Wie schon mehr-
fach erwähnt, sollte Chrom in überkritischen Lösungen als HZCr04 vorliegen. Dessen Bildung
wurde in den Lösungen der Säuren durch Ausbildung einer schützenden NiO-Schicht unter-
drückt. In dem hier vorliegenden Zweiphasengebiet scheint Nickel diese Schutzschicht nicht
mehr ausbilden zu können; trotzdem finden sich in der abfließenden Lösung keine hohen
Konzentrationen an Nickel. NiO besitzt seine geringste Löslichkeit in leicht alkalischen Lö-
sungen. Bei höheren pH-Werten kann das amphotere Oxid hingegen unter Bildung von
[Ni(OH)6t- -Komplexen gelöst werden. Es ist daher anzunehmen, daß am Boden der Reakto-
ren, wo die flüssige NaOH vorliegt, die Bildung solcher Spezies erfolgen kann. Darüber hin-
aus wurde von Angell et al. die Bildung ungeladener Nickel-Komplexe in Salzschmelzen un-
ter hohen Drücken beschrieben [Ang73; Eli88], die ebenfalls eine erhöhte Löslichkeit des
NiO bewirken könnten. Bei niedrigeren Temperaturen, wo wieder ein einphasiges System
vorliegt, und die Alkalität geringer ist, fallen die gelösten Komplexe wieder als NiO aus und
Nickel kann in der abfließenden Lösung nicht nachgewiesen werden.
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6.7 Vergleich der Korrosion in den verschiedenen Medien
Die Korrosionsmorphologien der Nickel-Basis-Legierung 625 in sauerstoffualtigen Lösungen
der Säuren HCI, H2S04 und HN03 sind im untersuchten Temperaturbereich von Raumtempe-
ratur bis 500°C sehr ähnlich (Vgl. Tabelle 6.4).
Tabelle 6.4: Mindesttemperaturen des Auftretens der beobacghteten Korrosionsphänomene in verschiedenen
sauerstoffhaltigen Medien
Medium Konzentration Interkristalline Lochfraß Transpassive
(mol/kg) Korrosion Auflösung
HCl 0,05-0,2 100-120 130-180 250-310
NaCI 0,05 140 210 335
NaCl/NaOH 0,05 n.b. n.b. n.b.
H2S04 0,05-0,2 110-160 n.b. 210-300
NaHS04 0,2 140 n.b. 300
Na2S04 0,2 150 n.b. n.b.
HN03 0,2 110 n.b. 270
H3P04 0,05-1,0 140-180 n.b. n.b.
Im Temperaturbereich zwischen ca. 150 und 250°C tritt ausschließlich in HCI-Lösungen mit
der Lochfraß-Korrosion ein zusätzliches Korrosionsphänomen auf, das allerdings zu starker
Schädigung des Materials führt. Es konnte gezeigt werden, daß Lochfraß-Korrosion Chlorid-
1
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induziert ist und unter den vorliegenden Versuchsbedingungen weder von Sulfat noch von
Nitrat ausgelöst wird.
Die bei höheren Temperaturen auftretende transpassive Auflösung der Legierung ist im Tem-
peraturbereich ihres Auftretens unabhängig vom Anion. Der Oxidfilm ist in diesem Bereich
über die gesamte Oberfläche hinweg nicht-schützend. Folglich verliert auch Chlorid, welches
zu lokalen Instabilitäten in schützenden Oxidfilmen führen kann, im transpassiven Bereich
seinen Einfluß.
Für das Auftreten der transpassiven Auflösung ist das Vorhandensein einer Mindestkonzen-
tration an W notwendig. Dieses Verhalten kann damit erklärt werden, daß nach oxidativer
Auflösung des ehemals schützenden Cr(III)-Oxids zu löslichem Chromat auch alle potentiell
sich bildenden Nickeloxide in saurer Lösung eine hohe Löslichkeit besitzen und daher eben-
falls keinen schützenden Oxidfilm ausbilden können.
Die Geschwindigkeit der transpassiven Auflösung, die zu starkem Flächenabtrag führt, ist
allerdings stark abhängig vom vorhandenen Anion. Dieses Verhalten konnte mit der unter-
schiedlichen Löslichkeit der intermediär sich bildenden Metall-Anion-Verbindungen (wahr-
scheinlich Nickel-Salze) an der Oberfläche der korrodierenden Legierung erklärt werden, de-
ren Auflösungsgeschwindigkeit letztendlich die Korrosionsrate bestimmt. Generell kann im
Temperaturbereich zwischen etwa 250 und 380°C folgende Abhängigkeit der Korrosionsrate
(RKorr) vom Anion aufgestellt werden:
RKorr (N03"»> RKorr (Cr) > RKorr (SOl-»> RKorr (pOl-)
Die Löslichkeiten der intermediären Korrosionsprodukte verhalten sich dazu analog; Nickel-
Phosphat scheint sogar so gering löslich zu sein, daß nach einer Reaktionszeit von 6,75 h kein
Materialabtrag beobachtet wurde. Der auf eine Reaktionszeit von 100 hextra bzw. interpo-
lierte Materialverlust in 0,2 molaren Lösungen der Säuren HCl, H2S04 und HN03 ist in Abb.
6.17 dargestellt. Eine solche Extrapolation scheint aus den in Abschnitt 6.1.1 angeführten
Gründen gerechtfertigt. Der in H3P04-Lösungen im Temperaturbereich bis 400°C bei einer
Reaktionszeit von 6,75 h gefundene Flächenabtrag lag unterhalb der Meßgenauigkeit von
20 Jlm. Der auf 100 hextrapolierte Materialabtrag unter diesen Bedingungen kann damit mit
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Abb. 6. 17:Materialverlust durch transpassive Auflösung in oxidierenden Lösungen von HCI, H2S04 und HN03•
[Säure] =0,2 mollkg; p =24 MPa; Reaktionszeiten linear extra- bzw. interpoliert auf JOO h
Aus Abb. 6.17 ist darüber hinaus ersichtlich, daß die obere Temperatur, bei der Materialbtrag
beobachtet wurde, in allen Lösungen mit der Temperatur korreliert, bei der die Dichte des
Wassers sprunghaft abnimmt. Die Faktoren, die die Korrosionsbereiche und Korrosionsraten
der Legierung 625 in sauerstoffbaltigen Lösungen von HCI, H2S04 und HN03 bestimmen,
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Abb.6.18: Faktoren, die die Korrosionsbereiche und Korrosionsraten der Legierung 625 in sauerstoffhaltigen
Lösungen von HCI, H2S04 und HN03 bestimmen
Bei noch höheren Temperaturen nimmt die Korrosion in sauerstoffhaltigen Lösungen der
Säuren HCI, H2S04 und HN03 schlagartig ab. Dieses Verhalten konnte der Abnahme der







bei höheren Temperaturen zugeordnet werden. Folgerichtig verschiebte sich
diese "obere Korrosionstemperatur" bei höherem experimentellen Druck zu höheren Werten
und zwar unabhängig vom Anion.
$
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In überkritischem Wasser geringer Dichte laufen zwar immer noch elektrochemische Reak-
tionen ab, diese sind aber sowohl aufgrund der geringeren Aggressivität des angreifenden
Mediums als auch aufgrund der geringen Abtransport-Möglichkeit eventuell sich bildender
ionischer Korrosionsprodukte stark verzögert. Die passivierende Rolle in überkritischem
Wasser übernimmt NiO, da sowohl Chrom als auch Molybdän unter den stark oxidierenden
Bedingungen als undissoziierte hexavalente Spezies vom Typ HzMe04 (Me = er, Mo) abge-
tragen werden können. Anzeichen für eine sogenannte Hochtemperatur-Korrosion, bei der
eine direkte Umwandlung der Legierungsbestandteile in flüchtige Verbindungen erfolgt,
konnten auch bei experimentellen Maximaltemperaturen von 500 oe nicht gefunden werden.
In sauerstoffhaltigen Lösungen von H3P04 trat bei T = 430 oe ein völlig anderes Korrosions-
verhalten auf, dessen Erklärung eines neuen Korrosionsmechanismus bedurfte. Dieses Ver-
halten zeigt Abb. 6.19, in der die Korrosionsrate der Legierung 625 in den Säuren HCI,
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[Säure] =0.1 molfkg [Säure] =0.1 molfkg [Säure] =0.2 mollkg [Säure] =0.2 mollkg
T =350 oe T =430 oe T =350 oe T =430 oe
Abb. 6.19: Vergleich der Korrosionsraten der Legierung 625 in sauerstoffhaltigen Lösungen von HCI, HzS04
und H3P04 bei 350 und 430°C
Dieses Verhalten wurde in der vorliegenden Arbeit mit dem Auftreten von zwei Phasen in
sauerstoffhaltigen Lösungen von H3P04 bei Temperaturen zwischen ca. 400 und 490 oe und
H3P04-Konzentrationen > 0,1 mol/kg erklärt werden. Der postulierte Mechanismus geht von
einer intermediären Bildung von dreiwertigen Nickel-Phosphor-Verbindungen in der oberen,
stark oxidierenden Phase aus. Die weitere Annahme, solche Verbindungen besäßen einen ge-
ringen Schmelzpunkt und damit eine hohe Flüchtigkeit, könnten die beobachteten extrem ho-
hen Korrosionsraten erklären. Es ist nicht auszuschließen, daß auch in Systemen mit anderen
Säuren eine solche Zweiphasigkeit auftreten kann, wenn die Säuren in höheren als die unter-
suchten Konzentrationen vorliegen. Dies könnte zu einer ähnlich schnellen Korrosion führen,
wie bei H3P04 beobachtet wurde.
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Neutrale und alkalische sauerstoffhaltige Lösungen von Chlorid und Sulfat sind bedeutend
weniger korrosiv als saure. Dieses Verhalten ist insofern überraschend, da Chrom mit zuneh-
mendem pH-Wert immer leichter in lösliches Chromat überführt werden kann. Die trotz die-
ses Verhaltens niedrigen Korrosionsraten und die niedrigen Konzentrationen der Metallionen
in den abfließenden Lösungen (Abb. 6.20) können mit der erhöhten thermodynamischen Sta-


















Abb. 6.20: Konzentrationen der Metallionen in den abfließenden Lösungen bei Korrosion durch sulfat- bzw.
chloridhaltige Medien ({Sulfat] = 0,2 mollkg; IChlorid] = 0,05 mollkg; lOH] = 0,05 mollkg;
10
2
] =0,48 mollkg; p =24 MPa; Tmax =350 oe. Konzentrationen nach Versuchszeiten von> 15 h)
Einschränkend sei bemerkt, daß neutrale NaCI-Lösungen im Temperaturbereich bis ca.
3000C immer noch zu starker, Chlorid-induzierter Lochfraß-KoITosion führen.
Eine Aufstellung der korrosionsbedingten Faktoren der Legierung 625 in Hochtemperatur-




























I NO -» CI- > SO 2- » PO 3- I3 4 4
Überkritisch: H2Cr04-Bildung bevorzugt; Passivierung übernimmt NiO
Abb. 6.21: Schematisches Verhalten der Legierung 625 bei niedrigen und hohen elektrochemischen Potentialen
in sauren und alkalischen Lösungen
Sauerstofffreie Lösungen von HCI und H2S04 verursachen stark unterschiedliche Korrosion.
Dieses Verhalten ist mit dem unterschiedlichen Verhalten des Anions in Hochtemperatur-
Wasser zu erklären. Während sich in HCI-Lösungen der Strom der kathodischen Teilreaktion
lediglich durch die Wasserstoff-Freisetzung ergibt, kann in sulfathaltigen Lösungen zusätzlich
Sulfatreduktion auftreten, wobei die entstehenden Spezies zusätzlich korrosionsbeschleuni-
gend wirken können.
Lösungen von sauerstofffreier NaOH sind über den gesamten Temperaturbereich nur wenig
korrosiv, wohingegen in Anwesenheit von Sauerstoff bei überkritischen Temperaturen eine
starke Freisetzung von Chromat und Molybdat aus der Legierung zu beobachten war. Sauer-
stoffhaltige Lösungen von NaOH führen - vermutlich durch Ausbildung zweier Phasen und
oxidativem Abtrag von Chrom - zu starker Korrosion ausschließlich bei überkritischen Tem-
peraturen.
In Abbildung 6.22 ist zusammenfassend der Einfluß der physikalischen Eigenschaften des
Lösungsmittels Wasser auf die Korrosion dargestellt. Mit den Ergebnissen dieser Arbeit
konnte gezeigt werden, daß in erster Linie die Löslichkeit der schützenden Oxide für die Kor-
rosion von Nickel-Basis-Legierungen verantwortlich ist. Die physikalischen Eigenschaften
des Wassers beeinflussen dabei direkt bzw. indirekt über die Dissoziation angreifender Spezi-
es bzw. die Löslichkeit von Sauerstoff die Löslichkeit dieser Oxide. Die Löslichkeiten der
entstehenden Korrosionsprodukte besitzen nur Ewinfluß auf die Geschwindigkeit der Auflö-
sung.
Neben diesen Effekten können andere Effekte wie die in Abschnitt 6.4 beschriebene Ausbil-
dung eines Zweiphasengebietes oder die Phasentransformation der Oxide in nicht-schützende
Modifikationen maßgeblich die Korrosion metallischer Werkstoffe beeinflussen.
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Abb. 6.22: Direkte: und indi:ekter Einfluß der physikalischen Eigenschaften des Lösungsmittels Wasser auf die
KorrosIOn metaillscher Werkstoffe in Hochtemperatur-Lösungen
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Extrapolation der Ergebnisse dieser Arbeit auf andere Materialien
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Materialien wie Edelstähle und Nickel-Basis-Legierungen, die sowohl eine hohe mechanische
Festigkeit als auch eine hohe Korrosionsresistenz aufweisen, enthalten als Legierungs-
bestandteil Chrom in Konzentrationen meist über 10%. Chrom bildet bei diesen Legierungen
den oxidischen Schutzfilm, der maßgeblich für deren Korrosionsresistenz ist. Wie in dieser
Arbeit gezeigt werden konnte, wird Chrom unter den hoch-oxidierenden Bedingungen, die
während des SCWO-Prozesses herrschen, zu Chromat oxidiert. Chrom kann demnach in
Hochtemperatur-Hochdruck-Lösungen die Legierung nicht mehr schützen. Nickel kann in
sauren Lösungen kein thermodynamisch stabiles, festes Oxid bilden, welches statt dessen die
Legierung schützen könnte. Nickel-Basis-Legierungen unterliegen daher hohen
Korrosionsraten.
Alternative Basiskomponenten für hochwannfeste Legierungen sind Eisen und Cobalt. Deren
Oxide besitzen allerdings in sauren Hochtemperaturlösungen eine noch höhere Löslichkeit als
NiO [Jon64; Tow70; Mar76; Tom76; Cho77; Tre77; Tre80b; Vas81; Fre84; Din93; Bev96],
so daß Edelstähle und Cobalt-Basis-Legierungen eine noch geringere Korrosionsresistenz
aufweisen sollten. Die deutlich geringere Korrosionsresistenz von Edelstählen gegenüber
Nickel-Basis-Legierungen konnte dabei experimentell bestätigt werden [Bou95; Bou96a;
Kri97c]; Messungen an Cobalt-Basis-Legierungen stehen noch aus.
Konsequenzen der vorliegenden Arbeit für den Einsatz von Nickel-Basis-Legierungen
für die Applikation SCWO
Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit haben gezeigt, daß
• in sauerstoffualtigen Lösungen von HCI, H2S04 und HN03 im Temperaturbereich
zwischen ca. 250 und 380°C die Nickel-Basis-Legierung 625 stark angegriffen wird.
• ausschließlich HCI-Lösungen bereits bei tieferen Temperaturen Lochfraß-Korrosion
mit sehr hohen Eindringtiefen verursachen
• in überkritischem Wasser geringer Dichte auch in Anwesenheit von Sauerstoff und
o.g. Säuren nur eine geringe Korrosion auftritt
• in Lösungen von H3P04 bei Konzentrationen bis 0,1 mol/kg über den gesamten
Temperaturbereich eine nur geringe Korrosion stattfindet
• bei höheren Konzentrationen an H3P04im Temperaturbereich um ca. 440°C eine sehr
starke Korrosion beobachtet wird
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• sauerstoffbaltige neutrale Lösungen wesentlich weniger korrosiv sind, in Anwesenheit
von Chlorid aber immer noch starke Lochfraß-Korrosion auftritt
• sauerstoffbaltige, leicht alkalische Lösungen bei unterkritischen Temperaturen keine
nennenswerte Korrosion verursachen
• alkalische Lösungen bei überkritischen Bedingungen allerdings zu einer starken
Korrosion führen
Nickel-Basis-Legierungen sind demnach für den Teil eines SCWO-Reaktors, der mit einer
überkritischen Lösung geringer Dichte in Kontakt steht, als Reaktormaterial einsetzbar.
Reaktorteile, die im Temperaturbereich liegen, bei dem starke Korrosion auftritt - zwischen
250 und 380°C bei Lösungen mit H2S04 und HN03 bzw. zwischen 130 und 380°C in
Anwesenheit von Chlorid - sollten dagegen aus anderen Materialien bestehen. Denkbar wären
in diesem Zusammenhang Liner aus temperaturbeständigen Kunststoffen wie Teflon oder aus
Metallen wie Titan, die unter diesen Bedingungen eine hohe Korrosionsbeständigkeit
aufweisen. Inwieweit es bei der Kombination mehrerer Metalle zu einer Lokalelementbildung
kommen kann, war nicht Gegenstand dieser Arbeit und muß in weiteren Experimenten geklärt
werden. Eine Konzentration an H3P04 oberhalb 0,1 mol/kg sollte aufgrund der hohen
Korrosionsraten auf jeden Fall vermieden werden.
Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit sowie in der Literatur erhältlichen Daten kann
die Existenz eines Reaktormaterials, das in sauerstoffualtigen Lösungen aller Säuren über
einen weiten Temperatur- und Dichtebereich eine hinreichende Korrosionsresistenz aufweist,
mit hoher Wahrscheinlichkeit ausgeschlossen werden. In der vorliegenden Arbeit wurde
jedoch gezeigt, daß durch eine geeignete Änderung der chemischen Parameter eine stark
verminderte Korrosion der untersuchten Nickel-Basis-Legierung stattfindet. Dies kann
technisch in einer veränderten Reaktionsführung umgesetzt werden.
Die Zugabe von NaOH zu der Feedlösung wurde von verschiedenen Autoren angedacht
[Mod85; Bar92; Lat93; Zil95; Hon96]. Die hier durchgeführten Experimente zeigen jedoch,
daß die Nickel-Basis-Legierung 625 bei überkritischen Bedingungen einer starken Korrosion
unterliegt. Alternativ wären bei einer solchen Prozeßführung Reaktormaterialien wie Nickel
oder Gold denkbar, die in oxidierenden alkalischen Lösungen eine höhere Beständigkeit als
chromhaltige Legierungen aufweisen [Har93].
Von verschiedenen Autoren wurde eine Neutralisation der Produktlösung durch Einspeisung
kalter NaOH-Lösung nach der Reaktionszone vorgeschlagen [Hon96]. Dabei ist nach den hier
vorliegenden Experimenten zu beachten, daß erst durch Zugabe eines Überschusses an Lauge
die Korrosion auf akzeptable Werte reduziert werden kann, da in Anwesenheit von Chlorid
auch in neutralen Lösungen schwerwiegende Korrosion auftritt.
Basierend auf den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit wurden drei Patente beim Deutschen
Patentamt in München angemeldet [Kri97d; Kri97e; Bou98b].
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Reaktorwerkstoffe unterliegen in wässrigen Hochtemperaturlösungen, besonders in
Anwesenheit von Säuren und Sauerstoff einer besonders hohen chemischen und
mechanischen Beanspruchung. Solche Reaktionsbedingungen herrschen z.B. während der
Oxidation von organischen Schadstoffen in überkritischem Wasser vor. Typische Materialien
für solche Applikationen sind Nickel-Basis-Legierungen, die sowohl eine hohe mechanische
Festigkeit, als auch eine hohe Korrosionsbeständigkeit aufweisen.
In der vorliegenden Arbeit wurde stellvertretend für diese Werkstoffgruppe die
Korrosionsbeständigkeit der Legierung 625 (63% Ni; 22% Cr; 9% Mo, 3,5% Nb) unter
hydrothermalen Bedingungen untersucht. Dabei wurden Versuche in wässrigen Lösungen der
Säuren HCI, HzS04 , HN03 und H3P04, der Salze NaCI, NaHS04 und NaZS04 sowie von
NaOH in An- bzw. Abwesenheit von Sauerstoff durchgeführt. Die variierten Parameter waren
dabei die Konzentrationen der jeweiligen Säure (bis 1,0 mollkg), die Konzentrationen von
Sauerstoff (bis 3,6 mol/kg) sowie der pH-Wert der Lösung. Die Versuche wurden zumeist in
Rohrreaktoren, die gleichzeitig als Proben dienten, bei Temperaturen bis zu 500°C und
Drücken von 24 bzw. 38 MPa durchgeführt.
Die beobachteten Korrosionsphänomene wurden wie folgt erklärt: In sauerstoffhaltigen
wässrigen Lösungen der Säuren wurde im Temperaturbereich bis ca. 250°C lediglich in HCI
starke Lochfraß-Korrosion beobachtet. In diesem Temperaturbereich befindet sich die
Legierung in ihrem passiven Zustand und Korrosion kann nur nach Chlorid-induzierter
Schädigung der Oxidschicht erfolgen. Im Temperaturbereich zwischen ca. 250 und 380°C
wurde in den Säuren HCI, HZS04 und HN03 ein gleiches Korrosionsverhalten beobachtet. In
diesem Temperaturbereich findet eine Oxidation des schützenden Cr(ill)-Hydroxids zu
löslichem Chromat statt. In den sauren Lösungen kann sich kein stabiles, festes Nickeloxid
bilden, das alternativ die Legierung schützen könnte, und die Legierung unterliegt einer hohen
Auflösung. Die Korrosionsraten (KR) korrelieren dabei mit den Auflösungsgeschwindig-
keiten der Korrosionsprodukte und zeigen folgendes Verhalten:
KRHN03 > KRHCl > KRH2S04.
In H3P04 findet eine Einlagerung von Phosphat in den Oxidfilm statt und es wird auch in
diesem Temperaturbereich keine starke Korrosion beobachtet.
Bei Temperaturen oberhalb ca. 380°C korrelieren die Korrosionsraten mit den physikalischen
Eigenschaften wie Dichte, Dielektrizitätskonstante und Ionenprodukt des Lösungsmittels
Wasser. In Lösungen der Säuren HCI, HzS04 und HN03 wurde unterhalb einer Dichte von ca.
300 kg/m3 nur noch eine geringe elektrochemische Korrosion beobachtet. Dieses Verhalten
kann sowohl mit der geringeren Dissoziation und somit Korrosivität der angreifenden Säuren
als auch mit der eingeschränkten Löslichkeit möglicher ionischer Korrosionsprodukte erklärt
-
werden. In überkritischem Wasser wird zwar Chrom zu löslichem H2Cr04 oxidiert, NiO ist
aber stabil und passiviert die Legierung.
Lösungen von H3P04 sind bei höheren Säurekonzentrationen äußerst korrosiv in
überkritischem Wasser geringer Dichte. Dieses Verhalten kann mit dem Vorhandensein
zweier Phasen unter diesen Bedingungen erklärt werden. Zur Erklärung der ausschließlich in
der oberen, stark oxidierenden Phase auftretenden Korrosion wird die Bildung
niedrigschmelzender Ni(In)-Phosphate postuliert, die nach Phasentransfer in die untere,
wässrige Phase dort zu Ni(II)-Phosphat reduziert werden können und ausfallen.
In sauerstofffreier HCI-Lösung tritt nur geringe Korrosion auf, da die Legierung über den
gesamten Temperaturbereich in ihrem passiven Zustand verbleibt und die Korrosion lediglich
von der Löslichkeit des schützenden Cr(ill)-Hydroxides abhängt. Sauerstofffreie H2S04-
Lösung führt hingegen zu starker Korrosion bei Temperaturen um 200°C. Als
Oxidationsmittel fungiert bei diesen Temperaturen Sulfat, das zu Sulfit, Sulfid und
elementarem Schwefel reduziert werden kann. Die dabei resultierenden elektrochemischen
Potentiale bewirken eine Oxidation von Chrom lediglich zu Cr(II), welches kein
thermodynamisch stabiles, festes Oxid ausbilden kann. Die Legierung unterliegt aktiver
Auflösung. Zu höheren Temperaturen hin erfolgt eine Bildung passivierender Cr(lli)-
Hydroxide, und die Legierung wird nur wenig angegriffen.
Sauerstoffualtige Lösungen der Salze NaCI, NaCl/NaOH sowie Na2S04 sind weit weniger
korrosiv als die entsprechenden Säuren. NaCI zeigt allerdings im Temperaturbereich um ca.
250°C Lochfraß-Korrosion mit ähnlich hohen Korrosionsraten wie in HCI-Lösung. In
NaCl/NaOH-Lösung findet dagegen keinerlei Lochfraß mehr statt. Die transpassive
Auflösung bei höheren Temperaturen wird in alkalischer NaCI-Lösung sowie in der bei hohen
Temperaturen alkalisch reagierenden Na2S04-Lösung vollständig unterdrückt. Zwar findet in
solchen Lösungen eine bevorzugte Oxidation von Chrom zu löslichen hexavalenten
Verbindungen statt, NiO besitzt in diesem pH-Bereich allerdings seine höchste Stabilität und
bildet eine schützende Oxidschicht aus.
Sauerstofffreie NaOH-Lösungen zeigen über den gesamten Temperaturbereich keine
Korrosion, da im alkalischen Bereich eine Reduktion von Wasser unter HrFreisetzung stark
eingeschränkt ist. Sauerstoffualtige NaOH-Lösungen führen zu einer starken Freisetzung von
Chromat bei überkritischen Temperaturen. Unter diesen Bedingungen bildet NaOH eine
flüssige, mit überkritischem Wasser nur wenig mischbare Phase aus, in der Chrom zu
löslichen Cr(VI)-Verbindungen oxidiert werden kann. Auch NiO kann in dieser Phase keinen
schützenden Film bilden bzw. wird gelöst. Während die Cr-Verbindungen den Reaktor
verlassen, fallen gelöste Nickel-Verbindungen bei unterkritischen Temperaturen wieder aus.
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9.1 Literaturdaten über die Dissoziation anorganischer Spezies in Hoch-
tennperatur-VVasser
Tabelle Al: Quelle der Literaturdatenfür die Dissoziation bzw. Flüssig-Gasphasen-Verteilung ([Sim93]) von
HCI bei T> 100°C
Temperaturbereich p (MPa) Meßmethode Literatur-
(OC) stelle
20-304 Sättigung el. Leitfähigkeit Noy07
275-320 Sättigung Flußkalorimeter Osc88a
20-350 Sättigung Verteilung Sim93
25-350 Sättigung Löslichkeit von Rua87
AgCI
25-375 bis 40 berechnet Sim90
300-383 el. Leitfähigkeit Pea63
25-374 k.A. berechnet Bal96b
25-500 bis 50 berechnet Joh96
350-500 50-250 Löslichkeit von Tag97
AgCI
450-550 200 Ag-AgCI-Puffer Cho77
25-600 bis 300 k.A. Ryz87
25-700 bis 280 el. Leitfähigkeit Fra56
100-700 bis 400 el. Leitfähigkeit Fra83; Fra84b
k.A. = keine Angabe
$
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Tabelle A2: Quelle der Literaturdaten für die Dissoziation von H2S04 bei T> 100 oe
Temperaturbereich p (MPa) Meßmethode Bemerkungen Literatur-
(OC) stelle
25-225 Sättigung Löslichkeit von K2 Lie61
Ag2S04
50-250 Sättigung potentiometrisch K2 Dic90
25-300 Sättigung berechnet K2 Mur83
20-300 Sättigung el. Leitfähigkeit K1 Mak66
25-300 Sättigung potentiometrisch K2 Mac92
25-300 Sättigung Raman- K2 Daw86
spektroskopisch
25-300 Sättigung berechnet K2 Sta92
20-304 Sättigung el. Leitfähigkeit keine Aussage Noy07
überK
150-320 Sättigung Flußkalorimeter K2 Osc88b
25-350 Sättigung Löslichkeit von K2 Mar66
CaS04
200-400 24-41 Indikator K1;K2 Xia96
25-600 bis 300 k.A. Kz Ryz87
0-700 bis 400 el. Leitfähigkeit K2 Qui66
0-800 100-300 el. Leitfähigkeit K1 Qui65
Tabelle A3: Quelle der Literaturdaten für die Dissoziation von HN03 bei T> 100 oe
Temperaturbereich p (MPa) Meßmethode Literatur-
(OC) stelle
20-304 Sättigung el. Leitfähigkeit Noy07
250-319 Sättigung Flußkalorimeter Osc92
100-350 Sättigung Löslichkeit von Mar75a
CaS0 4
300-370 Sättigung Löslichkeit von Mar75b
MgS04
25-600 bis 300 k.A. Ryz87
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Tabelle A4: Quelle der Literaturdatenfiir die Dissoziation von H3P04 bei T> JOO °C
Temperaturbereich p (MPa) Meßmethode Bemerkungen Literatur-
(OC) stelle
25-200 0,1-200 el. Leitfähigkeit K1 Rea88
100-200 50- 100 potentiometrisch Kz Hau85
u. Raman-
spektroskopisch
0-300 Sättigung berechnet K1; Kz Mur80
0-300 Sättigung potentiometrisch Kz Mes78
20-300 Sättigung el. Leitfähigkeit K1; Kz Mak66
25-300 Sättigung potentiometrisch K1 Mac92
50-300 Sättigung potentiometrisch K1; Kz; K3 Mes74
20-304 Sättigung el. Leitfähigkeit k.A. Noy07
25-600 bis 300 k.A. K1; Kz; K3 Ryz87























Tabelle A6: Quelle der Literaturdaten über die Dissoziation von NaOH bei T> JOO °C
Temperaturbereich p (MPa) Meßmethode Literatur-
CC) stelle
250-325 bis 12,4 kalorimetrisch Che92
300-350 bis 17,6 kalorimetrisch Gil98
100-600 bis 300 el. Leitfähigkeit Ho96




Tabelle A7: Experimentelle Parameter der Versuche mit Chloridlösung
Zeit [Cn [02] pR (25°C) Ti (max.) p
(h) (mol/kg) (mol/kg) (OC) (MPa)
I-I 150 0,05 0,48 1,3 450 23,7±1,4
1-2 59 0,05 0,48 1,3 500 22,8±1,9
1-3 124 0,05 0,48 1,3 350 241±0,3
1-4 56 0,05 0,48 1,3 450 36,9±0,66
1-5* 49 0,05 0,48 1,3 450 23,4±O,8
1-6 58 0,1 0,48 1,0 500 24,0±0,4
1-7 24,5 0,1 0,48 1,0 500 37,9±0,3
1-8 45 0,1 3,6 1,0 500 37,8±0,3
1-9 43,5 0,2 3,6 0,7 500 23,9±0,4
I-1O 58 0,05 3,6 1,3 500 24,0±0,6
1-11 125 0,05 0,48 7 500 24,1±0,1
1-13 125 0,05 0,48 12,7 350 24,0±0,5
1-14 60 0,05 ° 1,3 500 24,1±0,3
* = Innenoberfläche poliert
Tabelle A8: Experimentelle Parameter der Versuche mit Sulfatlösung
Zeit [S042-] [02] T (max.) p
(h) (mol/kg) (mol/kg) (OC) (MPa)
1-15 60 0,1 0,48 500 24,1±0,5
1-17 100 0,2 0,48 350 23,9±0,5
1-18 100 0,05 0,48 350 23,9±0,3
1-19 40,25 0,2 ° 350 24,1±0,1I-2O 125 0,1 0,48 500 38,2±0,5
1-21 * 100 0,2 0,48 350 24,0±0,3
1-23** 79,5 0,2 0,48 350 23,9±0,8
I-3O 44,5 0,1 1,44 500 23,6±0,8






Tabelle A9: Experimentelle Parameter der Versuche mit Phosphatlösung
Zeit [pOl-] [02] T (max,) Ph
(h) (mol/kg) (molfkg) (OC) (MPa)
1-24 6,75 0,2 0,48 500 24,l±O,2
1-25 184 0,1 0,48 500 24,l±O,1
1-26 186,5 0,05 0,48 500 24,l±O,1
1-28 33,33 0,2 0,48 500 24,1±0,2
1-32 3,5 1,0 0,48 500 24,1±0,1
1-33 48 0,15 0,48 500 24,1±0,2
Tabelle AJO: Experimentelle Parameter der Versuche mit anderen Lösungen
Medium Zeit T (max.) Ph
(h) (OC) (MPa)
1-29 0,2 HN03 / 0,48 O2 9,75 500 24,1±0,3
1-16 1,5 O2 800 500 24,l±O,2
1-27 0,1 NaOH 54 500 24,1±0,1
1-34 0,1 NaOH / 0,48 O2 5 500 24,1±0,1
9 Anhang
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9.3 Metallkonzentrationen in den abfließenden Lösungen
Tabelle All: Konzentrationen an gelösten Metallen sowie der Anteil an Chromat in Versuchen mit
Chloridlösung
[Ni] [Mo] [Cr] VI /[Cr ] [CrgesJ
ppm ppm ppm %
1-2 390 26 41 70
I-I 400 20 59 71
1-4 320 18 52 72
1-10 480 26 49 85
1-6 710 44 84 34
1-7 1050 20 103 67
1-8 1360 60 150 70
1-9 1640 95 265 7
1-3 1560 12 17 68
1-11 10 6 24 98
1-13 <0,1 0,7 1,8 100
1-14 120 < 0,1 4,1 0
[CrgesJ = [CrIII]+ [CrVI]
173
Tabelle A12: Konzentrationen an gelösten Metallen sowie der Anteil an Chromat in Versuchen mit Sulfatlösung
[Ni] [Mo] [Cr] VI / [Fe][Cr ] [CrgesJ
ppm ppm ppm % ppm
1-15 450 70 67 0 4,3
1-17 1040 85 130 2 5,2
1-18 370 31 32 16 0,8
1-20 420 56 53 18 1,8
1-30 460 91 78 0 12
1-31 890 85 130 1 13
1-21 190 27 69 79 0,4
1-22 < 0,2 1,0 2,1 85 <0,1
1-19 1260 5,5 190 0 34
C III VI[ rgesJ = [Cr ]+ [Cr ]
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Tabelle Al3: Konzentrationen an gelösten Metallen in Versuchen mit Phosphatlösung
[Ni] [Cr] [Mo] [Fe] [Nb]
ppm ppm ppm ppm ppm
1-25 3,8 0,8 2,9 <0,1 < 0,5
1-26 3,2 0,5 2,2 <0,1 <0,5
1-33 23 4,7 29 1,0 < 0,5
1-24 140 42 60 5,6 3,4
1-32 730 550 400 100 52
Tabelle Al4: VolumenanteU der unteren (wässrigen) und oberen (sauerstojjhaltigen) Phasen bei [02J = 3,6
mollkg und p = 24 MPa. Das Volumen der unteren Phase ergibt sich nach V = nM/p; für das
Volumen der oberen Phase wurde die Gültigkeit des idealen Gasgesetzes angenommen, wonach
gUt: V = nRT/p . Die gegenseitige Mischbarkeit der Phasen wurde nicht berücksichtigt. Bei
überkritischen Temperaturen liegt Einphasigkeit vor.
Temperatur Pflüssi~ V flüsSi~ Vrs V flüssig/
(OC) (kg/m) (10-
3 m ) (10- m3) (Vflüssig+V gas)
100 970 1,02 0,478 69%
150 930 1,01 0,53 67%
200 880 1,12 0,59 66%
250 820 1,21 0,65 65%
300 740 1,33 0,71 65%
350 620 1,59 0,78 67%
400 150 # # #










Abb. Al: Pulver-XRD-Spektrum von CrOOH-Korrosionsprodukten ([HClJ = 0,05 mollkg; [02J
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Abb. A2: Pulver-XRD-Spektrum von NiClrKorrosionsprodukten ([HeIJ = 0,05 mo/lkg; [02J = 0,48 mo/lkg;
p =24 MPa; t =150 h; T =500°C)
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Abb. A3: Pulver-XRD-Spektrum von Korrosionsprodukten ([H2S041 = 0,1 moVkg; [021 = 0,48 moVkg; p =
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Abb. A4: Pulver-XRD-Spektrum von Korrosionsprodukten ([H2S041 = 0,1 mol/kg; [021 =0,48 moVkg; p =











Abb. A5: Pulver-XRD-Spektrum von Korrosionsprodukten ({H2S041 = 0,2 mollkg; [021 = 0 mollkg; p = 24
MPa; t = 40,25 h; T = 200°C).
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Abb. A6: Pulver-XRD-Spektrum von Korrosionsprodukten ({H3P041 = 0,1 mollkg; [021 = 0,48 mOllkg; p =
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Abb. A7: Pulver-XRD-Spektrum von Korrosionsprodukten ([HN03J =0,2 moVkg; [02J =0,48 moVkg; p =24
MPa; t =9,75 h; T =500°C)
Abb. A8: IR-Spekten von Korrosionsprodukten
links [HClJ =0,05 moVkg; [02J =3,6 moVkg; p =24 MPa; t =58 h; T =300°C
rechts [HClJ =0,1 moVkg; [02J =0,48 moVkg; p =24 MPa; t =58 h; T =500°C
Abb. A9: IR-Spektren von Korrosionsprodukten
links oberes Spektrum: [H2S04J =0,1 moVkg; [02J =0,48 moVkg; p =24 MPa; t =60 h; T =500°C
unteres Spektrum: [H2S04J =0,1 moVkg; [02J =0,48 moVkg; p =38 MPa; t =125 h; T =500°C
rechts beide Spektren: [H2S04J =0,2 moVkg; [02J =0 moVkg; p =24 MPa; t =40 h; T =200°C
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Abb. AlO: IR-Spektrum von Korrosionsprodukten
links [HN03J =0,2 mol/kg; [02J =0,48 mol/kg; p =24 MPa; t =9,75 h; T =500 oe
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